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The three laws of high-temperature chemistry: 
1. At high temperatures everything reacts with 
everything. 
      2. The higher the temperature, the faster the reaction. 
      3. The products may be anything. 
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GaN ist ein direkter III-V-Verbindungshalbleiter mit einer großen Bandlücke von 
ca. 3,44 eV. Der direkte Bandübergang ermöglicht viele Anwendungen dieses 
Halbleitermaterials in der Optoelektronik. Auf der Basis von GaN und seinen 
Legierungen mit In und Al wurden erste blaue LEDs und Laser entwickelt und hergestellt 
[1]. In Verbindung mit Lumineszenz-Konvertern auf Phosphorbasis werden blaue LEDs 
zu sehr effizienten Quellen von weißem Licht, die heutzutage zunehmend für die Raum- 
und Straßenbeleuchtung sowie für die Hintergrundbeleuchtung von Bildschirmen 
eingesetzt werden [2]. Eine ausreichend hohe Elektronenmobilität und die große 
Bandlücke erlauben die Verwendung von GaN in der Hochfrequenz- und 
Hochleistungselektronik [3]. Zu weiteren Anwendungen gehören GaN-basierte UV-
Detektoren [4], Solarzellen [5] und Sensoren [6]. 
 
Historischer Überblick Polykristallines GaN wurde erstmals 1932 hergestellt [7]. Die 
Züchtung von GaN-Volumenkristallen aus der Schmelze ist jedoch aufgrund der 
extremen Schmelzbedingungen von GaN (ca. 2300°C, 60 kbar) technologisch nicht 
möglich [8]. Ein Durchbruch in der Materialentwicklung erfolgte Ende der 80er Jahre mit 
der Verwendung von AlN- und GaN-Pufferschichten bei der Abscheidung von GaN auf 
Saphir mit metallorganischer Gasphasenepitaxie (engl. Metal Organic Vapor Phase 
Epitaxy, MOVPE) [9], [10], was nach wie vor die meistverwendete epitaktische Technik 
für die industrielle Herstellung von GaN-basierten Bauelementen ist. Das 
heteroepitaktische Wachstum auf Saphir führt normalerweise zu hohen 
Versetzungsdichten von 5·108 cm-2 [11] und hohen mechanischen Spannungen in µm-
dicken GaN-Schichten, was die Funktionsweise der Bauelementen, insbesondere bei 
hohen Leistungen, erheblich beeinträchtigen kann. 
Die Erfolge der GaN-basierten Bauelemente und der Mangel an GaN-Substraten mit 
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Herstellung von GaN-Volumenkristallen. Zu diesen Methoden gehören die Hochdruck-
Lösungszüchtung (engl. High Pressure Solution Growth, HPSG) [12], die Na-Flux-
Methode [13], die Ammonothermalzüchtung (engl. Ammonothermal Growth, ATG) [14] 
und die Hydridgasphasenepitaxie (engl. Hydride Vapor Phase Epitaxy, HVPE) [15]. Die 
letzten zwei Methoden werden heutzutage vorwiegend in der Praxis verwendet. Im 
Vergleich zur ATG mit Wachstumsraten von einigen µm/h ermöglicht die 
Gasphasenabscheidung mit der HVPE wesentlich höhere Wachstumsraten (> 100 
µm/h) und ist dominierend für die Herstellung von GaN-Volumenschichten für die 
Anwendung als freistehende GaN-Substrate [15]. Solche Substrate sind seit einigen 
Jahren kommerziell erhältlich, jedoch ist deren Marktanteil durch die derzeit noch sehr 
hohen Preise nur gering. 
Neben der HVPE wurde auch die Sublimations-Sandwich-Methode (SSM) [16], [17], die 
von einigen Autoren auch als Hochtemperatur-Gasphasenepitaxie (engl. High 
Temperature Vapor Phase Epitaxy, HTVPE) bezeichnet wurde [18], [19], als eine 
alternative Methode für die Herstellung von dicken GaN-Schichten aus der Gasphase 
intensiv untersucht. Diese auf dem physikalischen Gasphasentransport (engl. Physical 
Vapor Transport, PVT) basierte Wachstumsmethode zeichnet sich durch einen 
einfachen Reaktoraufbau aus. Sie verwendet thermisch verdampftes metallisches 
Gallium (Ga) und Ammoniak (NH3) als Präkursoren. Die ersten Studien zur HTVPE 
demonstrierten Wachstumsraten bis 210 µm/h bei einem Reaktordruck von 20 mbar 
[19], so dass diese Methode ein Potenzial für die Herstellung von kostengünstigen 
dicken GaN-Schichten mit einem stark reduzierten Einsatz von toxischen Substanzen 
aufweist. Jedoch zeigen die konventionelle HTVPE [19] sowie die später 
vorgeschlagenen Varianten dieser Methode [20], [21], [22], [23], [24], [25] gleichzeitig 
erhebliche Nachteile, wie z. B. eingeschränkte Möglichkeiten zur Prozesskontrolle, die 
Reaktion des NH3 mit dem flüssigen Ga und hohe Konzentrationen von 
Verunreinigungen im Prozess. Dementsprechend wurde das Potential dieser Methode 
für die Züchtung von GaN bisher nicht vollständig aufgeklärt. 
 
Zielstellung Die vorliegende Arbeit wurde am Institut für Nichteisen-Metallurgie und 
Reinststoffe (INEMET) durchgeführt und befasst sich mit der technologischen 
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des HTVPE-Wachstums von GaN mit dem Ziel, ein verbessertes Verständnis dieser 
Methode und ihres Potentials zu erreichen. Die Untersuchungen wurden im Rahmen der 
Landesexzellenzinitiative „Funktionales Strukturdesign neuer Hochleistungswerkstoffe, 
Teilprojekt 5 „Defekt- und Spannungskorellation von GaN-Schichten auf nano-
strukturierten Substraten“ sowie des von der DFG geförderten Projektes „Untersuchung 
und Weiterentwicklung der Hochtemperatur-Gasphasenepitaxie für die Herstellung von 
einkristallinen GaN-Schichten“ durchgeführt. Entsprechend der Zielstellung können die 
Schwerpunkte dieser Arbeit folgendermaßen zusammengefasst werden: 
i) Entwicklung und Aufbau einer Züchtungsanlage für die technologische Untersuchung 
der HTVPE am INEMET. 
ii) Entwicklung eines numerischen Modells des Wärme- und Stofftransports bei der 
HTVPE. Die Simulation wird für die numerischen Untersuchungen der Zusammenhänge 
im HTVPE-Reaktor sowie für die Reaktorentwicklung verwendet. 
iii) Entwicklung einer modifizierten HTVPE mit flexibler Prozesskontrolle basierend auf 
den Ergebnissen der numerischen Simulation. 
iv) Systematische Züchtungsexperimente mit der modifizierten HTVPE mit dem Ziel, 
eine Wachstumsprozedur von GaN-Schichten auf Saphir-Substraten zu realisieren und 
das Potential der HTVPE für die Abscheidung mit hohen Wachstumsraten zu 
untersuchen. 
 
Gliederung der Arbeit Die Arbeit ist folgendermaßen gegliedert. Im Kapitel 2 
„Grundlagen und Stand der Technik“ werden eine Einführung in die Heteroepitaxie von 
GaN, der aktuelle Stand der Literatur zur PVT-basierten Abscheidung von GaN sowie 
einige für das Verständnis der Arbeit benötigte Informationen beschrieben. Kapitel 3 
„Entwicklung der modifizierten HTVPE“ präsentiert die Ergebnisse der methodischen 
und apparativen Arbeiten sowie der theoretischen und experimentellen Untersuchung 
der im Rahmen der Arbeit entwickelten Variante der HTVPE. Im Kapitel 4 „Herstellung 
von GaN-Schichten mit modifizierter HTVPE“ wird näher auf die Resultate der 
Züchtungsexperimente eingegangen. Der Schwerpunkt liegt dabei auf der 
heteroepitaktischen Abscheidung von GaN auf Saphir mit der Niedertemperatur-
Nukleationsprozedur, die im Rahmen der Arbeit erstmals beim HTVPE-
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werden die Ergebnisse zusammengefasst sowie einige Aspekte der Weiterentwicklung 









2 Grundlagen und Stand der Technik 
 
In diesem Kapitel werden wichtige Grundkenntnisse zu GaN erläutert, die für das 
Verständnis dieser Arbeit relevant sind. Nach einer kurzen Einführung in die 
Kristallstruktur werden die konventionellen Methoden für seine Herstellung aus der 
Gasphase sowie die in dieser Arbeit verwendeten Charakterisierungsmethoden 
beschrieben.  Anschließend werden die Heteroepitaxie von GaN auf Saphir mit MOVPE 
und der aktuelle Stand der HTVPE vorgestellt. 
  
2.1 Kristallstruktur von GaN 
Bei GaN sind drei Kristallstrukturen prinzipiell möglich: die Wurtzit-Struktur (hexagonales 
GaN), die Zinkblende-Struktur (kubisches GaN) und die Kochsalz-Struktur [26]. Nur die 
Wurtzit-Struktur ist thermodynamisch stabil, so dass sie für die GaN-Züchtung am 
meisten relevant ist. Kubisches GaN kann nur in Form von dünnen Schichten auf 
Substraten mit einer passenden Kristallstruktur, z.B. auf (001)-GaAs [27], epitaktisch 
abgeschieden werden. Die Kochsalz-Struktur kann nur bei hohem Druck > 48 GPa 
auftreten [28]. 
Die Elementarzelle von hexagonalem GaN 
ist schematisch in Abbildung 2.1 gezeigt. 
Die Wurtzit-Struktur besteht aus zwei 
versetzten hexagonalen Untergittern, die 
jeweils mit einer Atomsorte belegt sind. 
Jedes Ga- bzw. N-Atom ist dabei mit den 
vier Nachbaratomen durch die Bildung von 
sp3-Hybridorbitalen verbunden. Die 
Gitterparameter von GaN (siehe Abb. 2.1) 
können in Abhängigkeit von der 
Abbildung 2.1 Die Elementarzelle von 
hexagonalem GaN. Die rote Konturlinie 
zeigt die tetraedrisch orientierten Bin-
dungen zu benachbarten Atomen am 
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Herstellungsmethode einige Variationen aufweisen. In [29] wurden 
𝑎 = 3,18926±0,00002 Å und 𝑐 = 5,18523±0,00004 Å für einen defektarmen 
(Versetzungsdichte < 106 cm-2), undotierten HVPE-Kristall mit einer Dicke von ca. 2 mm 
mittels Röntgenbeugung bestimmt. Diese Werte können für reines, verspannungsfreies 
GaN repräsentativ sein.  
Epitaktisch wird GaN meistens in die Richtung der Gitterkonstante 𝑐 gezüchtet. Dabei 
sind zwei verschiedene Anordnungen der Ga- und N-Atome möglich, die schematisch in 
Abbildung 2.2 dargestellt sind. Die Schichtoberfläche wird dabei mit den Ga-Atomen 
(Abb. 2.2a) oder mit N-Atomen (Abb. 2.2b) belegt. Dementsprechend wird das 
epitaktisch abgeschiedene Material als Ga-polares oder als N-polares GaN bezeichnet.  
Eine N-polare Oberfläche zersetzt sich schneller als eine Ga-polare, somit ist die 
Wachstumsrate von N-polarem GaN geringer [30]. Die Polarität von GaN auf Saphir 
kann durch die Anpassung von Wachstumsbedingungen kontrolliert werden [31]. Für die 
Anwendungen wird normalerweise Ga-polares GaN abgeschieden. 
Bei der Heteroepitaxie auf Fremdsubstraten können beide Polaritäten von GaN in einer 
Schicht auftreten. Die Bereiche mit der unterschiedlichen Polarität werden dabei als 
Inversionsdomänen (engl. Inversion Domains, IDs) bezeichnet. Die zweidimensionalen 
Defekte an den Grenzen zwischen diesen Bereichen werden Inversions-
domänengrenzen (engl. Inversion Domain Boundaries, IDBs) genannt.  
Bei der Gasphasenabscheidung von GaN spielt das Wachstum der facettierten 3D- 
Inseln eine große Rolle. Deshalb werden unten die wichtigsten kristallographischen 
Ebenen und Facetten von GaN kurz vorgestellt. 
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Für die Beschreibung der Wurtzit-Struktur wird das hexagonale Achsensystem 
verwendet (siehe Abb. 2.3a), in dem die Richtungen im Kristall mit vier Zahlen [ℎ, 𝑘, 𝑖, 𝑙] 
bezeichnet werden. Dabei ist die dritte Koordinate 𝑖 von den ersten zwei abhängig und 
wird als – (ℎ + 𝑘) definiert. Durch die Permutation der ersten drei Koordinaten ℎ, 𝑘, 𝑖 
können die symmetrieäquivalenten Richtungen und Ebenen in der hexagonalen 
Kristallstruktur einfacher identifiziert werden. Die definierten und kristallographisch 
äquivalenten Richtungen (oder Richtungsschar) werden mit verschiedenen 
Klammerarten als [ℎ, 𝑘, 𝑖, 𝑙] und 〈ℎ, 𝑘, 𝑖, 𝑙〉 bezeichnet. Ähnlich werden die definierten und 
äquivalenten Kristallebenen als (ℎ, 𝑘, 𝑖, 𝑙)  und {ℎ, 𝑘, 𝑖, 𝑙} mit vier Miller-Bravais Indizes 
beschrieben. 
Die {0001} – und {11̅00} – Facetten (siehe Abb. 2.3a) weisen entsprechend 11,4 und 
12,1 freie Bindungen pro nm2  auf und sind somit die energetisch günstigsten Facetten 
in GaN [32]. Diese Facetten kommen entsprechend in der Gleichgewichtsform der GaN-
Kristalle (z.B. bei hohen Wachstumstemperaturen) vor, die in Abbildung 2.3b dargestellt 
ist [33]. Beim GaN-Wachstum können auch vertikale  {112̅0}-Facetten auftreten (siehe 
Abb. 2.3a), die 14 freie Bindungen pro nm2 aufweisen. Bei geringeren 
Wachstumstemperaturen steigt der Einfluss der kinetischen Effekte während des 
Wachstums, was zum Auftreten von schrägen {11̅01}- und {112̅1}-Facetten mit 
entsprechend 16 und 17,8 freien Bindungen pro nm2 führt [33]. Eine typische Form der 
GaN-Inseln bei reduzierten Temperaturen zeigt  Abbildung 2.3c. Des Weiteren 
Abbildung 2.3 a) Das hexagonale Achsensystem und schematische Darstellung von c-, 
m- und a-Ebenen von GaN. (b) Die Gleichgewichtsform der GaN-Kristalle mit der Wurtzit-
Struktur [33]. c) Ein Beispiel der Nichtgleichgewichtsform der GaN-Inseln beim Wachstum 
in [0001]-Richtung [33]. d) Schematische Darstellung einer hexagonalen inversen 
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erscheinen die {11̅01} − Facetten in der Struktur von inversen Pyramiden, sogenannten 
V-Pits, die bei der Abscheidung von GaN auftreten. Schematisch ist dieser Defekt in 
Abbildung 2.3d gezeigt. Die Anzahl von Facetten bei inversen Pyramiden wird 
manchmal durch das Einfügen von sechs {112̅2} − Facetten verdoppelt [34]. 
Die Oberflächenenergien und das Auftreten bestimmter Facetten können durch 
Dotierungen und Verunreinigungen im Wachstumsprozess geändert werden. Dabei wird 
um eine sogenannte Surfactant-Wirkung (engl. surfactant, ein künstliches Wort von 
surface active agent) von oberflächenaktiven Spezies gesprochen. Bei der GaN-
Abscheidung wurde beispielsweise die Surfactant-Wirkung von Bor [22], [35] 
beobachtet.     
 
2.2 Konventionelle Methoden für die epitaktische Abscheidung von 
GaN 
Zu den konventionellen Wachstumstechniken für die epitaktische Herstellung von GaN-
Schichten gehören die MOVPE, die HVPE und die Molekularstrahlepitaxie (engl. 
Molecular Beam Epitaxy, MBE). In diesem Kapitel werden diese Wachstumstechniken 
hinsichtlich der Abscheidung von GaN-Schichten kurz erläutert. 
 
2.2.1 Metallorganische Gasphasenepitaxie 
Die MOVPE verwendet die metallorganischen Verbindungen Trimethylgallium Ga(CH3)3 
oder Triethylgallium Ga(C2H5)3 und Ammoniak als Präkursoren für das Wachstum von 
GaN. Die Präkursoren werden zusammen mit einem Trägergasgemisch aus N2 und H2 
im Reaktor eingeführt. Der Prozess erfolgt bei einem konstanten Gasfluss durch den 
Reaktor und bei einem konstanten Reaktordruck im Bereich zwischen 10 und 1000 
mbar. Dabei wird eine möglichst laminare Gasströmung im Reaktor angestrebt. Im 
Reaktor befindet sich ein beheizbarer Suszeptor für ein oder mehrere Substrate. Der 
Aufbau des Suszeptors ermöglicht normalerweise die Rotation der Substrate, um eine 
möglichst homogene Schichtabscheidung zu gewährleisten. Der Transport von 
Präkursoren zur Substratoberfläche aus der Gasströmung erfolgt mittels Diffusion durch 




2. Grundlagen und Stand der Technik  9 
 
 
Die Chemie des MOVPE-Wachstumsprozesses umfasst mehrere Reaktionen in der 
Gasphase, die in [37] ausführlich beschrieben sind. Die chemische Bindung zwischen 
Gallium und organischen Gruppen ist jedoch sehr schwach und bei typischen MOVPE-
Substrattemperaturen von 1000 – 1100°C [26] werden die metallorganischen 
Verbindungen sowie die in der Gasphase gebildeten Komplexe in der Nähe der 
Substratoberfläche praktisch vollständig zersetzt. Der Gruppe-V-Präkursor, Ammoniak, 
zersetzt sich bei Gleichgewichtsbedingungen und Temperaturen ab 300°C nahezu 
vollständig zu Stickstoff und Wasserstoff [38]. Die Kinetik dieser Reaktion ist jedoch sehr 
langsam, so dass nicht mehr als 4% Ammoniak bei 950°C und einer 
Gasgeschwindigkeit von ca. 3,5 cm/s (100 sccm NH3 und 400 sccm H2) zersetzt 
wird [39]. Dementsprechend ist die Ammoniakzersetzung in der Gasphase bei typischen 
MOVPE-Wachstumsbedingungen vernachlässigbar und folgende Reaktion findet auf der 
Substratoberfläche bei MOVPE statt [40], [41]: 
2𝐺𝑎 + 2𝑁𝐻3  ⇆  2𝐺𝑎𝑁 + 3𝐻2 
Diese Reaktion ist reversibel und die Bildung von GaN in einer wasserstoffhaltigen 
Atmosphäre wird gehemmt. 
Die Schichtabscheidung bei MOVPE kann in Abhängigkeit von der Substrattemperatur 
in einem von drei Wachstumsmodi erfolgen [36]. Bei tieferen Substrattemperaturen wird 
die Wachstumsrate durch die Oberflächenkinetik begrenzt und nimmt mit der steigenden 
Substrattemperatur schnell zu. In einem mittleren Temperaturbereich, in dem 
normalerweise die Abscheidung von hochqualitativen epitaktischen Schichten 
stattfindet, ist die Oberflächenkinetik ausreichend schnell und die Wachstumsrate wird 
vom Transport der Präkursoren durch die Grenzschicht limitiert. Die Diffusion durch die 
Grenzschicht weist dabei eine relativ schwache Temperaturabhängigkeit auf. 
Dementsprechend ist die Wachstumsrate in diesem Wachstumsmodus nahezu 
temperaturunabhängig. Eine weitere Erhöhung der Substrattemperatur führt zu einer 
Reduktion der Wachstumsrate aufgrund steigender Desorption von der 
Substratoberfläche bzw. Zersetzung der epitaktischen Schicht. 
Die thermische Zersetzung von GaN beginnt, in Anhängigkeit von der 
Trägergaszusammensetzung und vom Reaktordruck, schon ab ca. 800 – 900°C [42]. 
Deshalb ist ein ausreichender Überschuss von NH3 während des Wachstums für die 
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Substrattemperatur abhängig ist [43]. Quantitativ wird dieser Überschuss mit einem V/III-
Verhältnis beschrieben, das als Quotient der Partialdrücke von NH3 und Ga-Präkursor 
im Reaktor definiert wird. Die V/III-Verhältnisse bei der MOVPE liegen normalerweise im 
Bereich von 1000 - 10000 bei typischen Wachstumsraten von 1 – 5 µm/h. Höhere 
Wachstumsraten werden durch die Partikelbildung in der Gasphase mit dem 
anschließenden Abtransport von der Substratoberfläche durch die Thermodiffusion 
verhindert [44]. Bei optimierten Strömungsverhältnissen im MOVPE-Reaktor sind 
Wachstumsraten höher als 10 µm/h prinzipiell möglich, jedoch ist die Erhöhung der 
Wachstumsrate mit einem erheblichen Anstieg der Konzentration von Kohlenstoff aus 
dem Ga-Präkursor in den abgeschiedenen GaN-Schichten verbunden [45]. Weitere 
Informationen zur MOVPE von GaN sind z.B. in [26], [46] zu finden. 
 
2.2.2 Hydridgasphasenepitaxie 
Die HVPE basiert auf der Reaktion zwischen dem gasförmigen HCl und einer Ga-
Schmelze bei ca. 800 – 900°C mit der Bildung von GaCl, das nachfolgend auf der 
Substratoberfläche mit Ammoniak zu GaN reagiert: 
2𝐺𝑎 + 2𝐻𝐶𝑙 → 2𝐺𝑎𝐶𝑙 + 𝐻2 
𝐺𝑎𝐶𝑙 + 𝑁𝐻3  ⇆ 𝐺𝑎𝑁 + 𝐻𝐶𝑙 + 𝐻2 
Der Aufbau eines HVPE-Reaktors ist schematisch in Abbildung 2.4 gezeigt. Im 
Gegensatz zur MOVPE handelt es sich dabei um einen Heißwand-Reaktor mit 
mehreren Heizzonen. Bei Temperaturen der Ga-Quelle von 800 – 900°C nähert sich die 
Umwandlungsrate von HCl zu GaCl zu 1, so dass die Konzentration von GaCl im 
Reaktor näherungsweise durch den HCl-Fluss bestimmt wird [26]. Die Substrat-
temperaturen liegen bei der HVPE normalerweise zwischen 1000 und 1100°C. Somit 
weist das Temperaturfeld im Reaktor keine großen Temperaturgradienten auf. 
Demzufolge kann das Wachstum in einem breiten Parameterfenster nah zum 
thermodynamischen Gleichgewicht durchgeführt werden. Als Trägergas wird meistens 
ein Gemisch aus N2 und H2 verwendet. Die Methode ermöglicht sowohl langsames als 
auch schnelles Wachstum mit Wachstumsraten von ca. 1 µm/h bis über 100 µm/h [47]. 
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Schichten verhindert und eine bessere Oberflächenmorphologie der Schichten erzielt 
werden. Ein Optimum vom H2-Anteil liegt bei ca. 55% [34]. 
Jedoch finden im HVPE-Wachstumsprozess auch eine intensive parasitäre 
Abscheidung an den Reaktorwänden und Gasauslässen sowie die Bildung von  
Ammoniumchlorid (NH4Cl) statt [47]. Bei der Abkühlung der Prozessprodukte bis ca. 
150°C wird NH4Cl im Abgassystem des Reaktors als feste Ablagerungen kondensiert. 
Um das Verstopfen des Reaktorauslasses zu verhindern, wird er geheizt. Im 
Abgassystem wird entsprechend ein Filter bzw. eine Kühlfalle für NH4Cl installiert. 
Obwohl die NT-Nukleation auf Saphir (siehe Abschnitt 2.4.2) mit der HVPE prinzipiell 
möglich ist [48], ist die Prozesskontrolle in einem Heißwand-Reaktor während der 
Nukleationsprozedur schwierig [49]. Deshalb wird die Abscheidung von GaN meistens 
auf GaN-Templates durchgeführt, welche mit der MOVPE hergestellt wurden [15], [50]. 
Dementsprechend wird HVPE vorwiegend nur für das Wachstum von dicken GaN-
Schichten bzw. für die Herstellung von freistehenden GaN-Substraten verwendet. Die 




Mit der MBE werden dünne epitaktische GaN-Schichten im Vakuum hergestellt. 
Thermisch verdampftes Ga wird dabei als Molekularstrahl zum erhitzten Substrat 
transportiert. Als N-Quelle wird entweder NH3 oder mit Radiofrequenz aktivierter N2 
verwendet. Die Substrattemperatur wird im Vakuum durch die thermische Zersetzung 
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von GaN bei ca. 800°C begrenzt, so dass die Oberflächenkinetik bei der MBE 
langsamer als bei der MOVPE ist. Die Wachstumsraten bei der MBE sind durch die 
geringen verfügbaren Gasflüsse im Hochvakuum und die niedrigen 
Wachstumstemperaturen limitiert und  liegen typischerweise bei ca. 1 µm/h.  
Jedoch bietet die MBE-Technik einige Vorteile gegenüber der MOVPE, wie z. B. extrem 
abrupte Grenzflächen, eine sehr niedrige Dichte von Punktdefekten und eine niedrige 
Konzentration von Kohlenstoff- und Wasserstoff-Verunreinigungen [51]. Diese Vorteile 
können in Eigenschaften von Bauelementen realisiert werden. Trotz einer schlechteren 
Qualität der Heteroepitaxie aufgrund der niedrigen Substrattemperaturen ist z.B. die 
hochfrequente Leistung von Transistoren mit hoher Elektronenbeweglichkeit (engl. High-
Electron-Mobility Transistor, HEMT) auf MBE-Schichten vergleichbar mit der Leistung 
von HEMTs, die mit MOVPE hergestellt wurden. Darüber hinaus ermöglicht das 
Wachstum im Vakuum die Anwendung von verschiedenen in-situ 
Charakterisierungstechniken, z.B. von RHEED (engl. Reflection High-Energy Electron 
Diffraction), die Erkenntnisse zu Wachstumsmechanismen liefern können. Die 
Ergebnisse zum MBE-Wachstum können für die Entwicklung von alternativen 
Wachstumstechniken verwendet werden. 
 
2.3 Heteroepitaktische Abscheidung von GaN auf Saphir 
Trotz einer großen Gitter- und thermischen Fehlpassung werden meist Saphir-Substrate 
für die Abscheidung von GaN-Schichten verwendet. Eine für die Bauelemente 
ausreichend hohe Kristallqualität von GaN wurde erstmals mit MOVPE auf Saphir-
Substraten erreicht [52], [9], [10]. Diese Methode bleibt bis heute die wichtigste 
epitaktische Technik für die industrielle Herstellung von dünnen GaN-Schichten und 
GaN-basierten Bauelementen auf fremden Substraten, wenngleich die 
Wachstumsmechanismen noch nicht komplett verstanden sind [43], [26]. 
Dementsprechend kann die Wachstumsprozedur bei der MOVPE als ein repräsentatives 
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2.3.2 Mosaizität der heteroepitaktischen GaN-Schichten. 
Die GaN-Schichten auf Saphir zeichnen sich normalerweise durch eine sehr hohe 
Dichte der durchlaufenden Versetzungen (engl. Threading Dislocations, TDs) aus, die 
im Gegensatz zu Misfit-Versetzungen an der Grenzfläche mit Saphir in die 
Wachstumsrichtung durch die ganze GaN-Schicht propagieren. Weiter im Text werden 
die durchlaufenden Versetzungen einfach als Versetzungen bezeichnet. Das Entstehen 
der Versetzungen kann mit Hilfe des Mosaikblockmodells veranschaulicht werden [55]. 
Schematisch ist das Mosaikblockmodell in Abbildung 2.6 dargestellt. Aufgrund des 
großen Gittermisfits beginnt das Wachstum von GaN auf Saphir mit der Bildung von 
dreidimensionalen facettierten Inseln, die anschließend zu einer geschlossenen Schicht 
zusammenwachsen bzw. koaleszieren. Jedoch weist die kristallographische 
Orientierung der einzelnen Inseln geringfügige Abweichungen auf, so dass die Inseln 
bzw. Kristallite vor der Koaleszenz relativ zu einander leicht verkippt und/oder verdreht 
sind. Die Koaleszenz der Inseln führt anschließend zur Bildung von Versetzungen und 
Kleinwinkelkorngrenzen. 
Bei dieser Modelldarstellung verursacht die Verkippung der Kristallite mit die Bildung der 
Schraubenversetzungen, die mit dem Burgersvektor ?⃗? =  〈0001〉  beschrieben werden. 
Die Verdrehung führt zur Bildung der Stufenversetzungen mit ?⃗? =  1/3〈112̅0〉. Diese 
zwei Versetzungsarten sind schematisch in Abbildung 2.7 gezeigt. In der Praxis weisen 
GaN-Schichten auch gemischte Versetzungen mit ?⃗? =  1/3〈112̅3〉 auf. Die Anzahl der 
Versetzungen vom jeweiligen Typ kann von der Wachstumsmethode bzw. von den 
Wachstumsbedingungen abhängen. Bei der MOVPE beträgt der Anteil der 
Abbildung 2.6 Das Mosaikblockmodell des GaN-Wachstums auf (0001)-Saphir nach [55] 
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Schraubenversetzungen typischerweise 10% der gesamten Versetzungsdichte [26]. Die 
realen Versetzungslinien in GaN verlaufen meistens nicht gerade und können auch z.B. 
beim Lateralen Epitaktischen Überwachsen (engl. Epitaxial Lateral Overgrowth, ELO) 
gezielt gebogen werden [32]. Beim ELO können einige Versetzungen anschließend in 
der (0001)-Ebene liegen und werden dann als Basalversetzungen bezeichnet [56]. 
 
2.3.3 MOVPE-Wachstum auf Saphir mit der Niedertemperatur-Nukleation 
Bei typischen MOVPE-Substrattemperaturen von ca. 1000 – 1100°C führt direktes 
Wachstum auf Saphir zu einer sehr stark ausgeprägten Kornstruktur [57] und einer für 
die Bauelemente nicht ausreichenden Kristallqualität der GaN-Schichten. Eine 
entscheidende Verbesserung der Schichtqualität wurde durch die Einführung von AlN- 
und GaN-Pufferschichten erreicht [52], [9], [10]. In diesem Abschnitt wird die MOVPE-
Wachstumsprozedur mit der Verwendung von GaN-Niedertemperatur (NT)-
Pufferschichten beschrieben, die in dieser Arbeit für den HTVPE-Wachstumsprozess 
verwendet wurde. Das MOVPE-Wachstum von GaN beinhaltet normalerweise mehrere 
Prozessschritte und Prozessparameter, die bei verschiedenen Forschungsgruppen und 
für verschiedene Züchtungsanlagen stark variieren. In diesem Abschnitt werden die 
typischen Prozessschritte beim MOVPE-Wachstum von GaN einzeln dargestellt. 
Substratvorbehandlung Die kommerziellen epi-ready Saphirsubstrate besitzen 
typischerweise eine RMS-Rauigkeit (engl. root-mean square, RMS) von 0,8 – 2,1 nm 
[53] und können einige Kratzer vom Polieren auf der Oberfläche aufweisen. Für die 
Abbildung 2.7 Schematische Darstellung der Schrauben- (a) und Stufenversetzungen (b) 
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Verbesserung der Substratoberfläche wird oft eine chemische Vorbehandlung 
angewandt, die jedoch nicht immer zu einer vollständigen Beseitigung der 
Beschädigungen vom Polieren führt. Ein Beispiel dafür ist eine Ätzprozedur in einer 3:1 
H2SO4:H3PO4 Lösung bei 180°C [26]. Des Weiteren ist eine thermische in-situ 
Vorbehandlung im Züchtungsreaktor in einer H2-Atmosphäre etabliert, die 
normalerweise bei Substrattemperaturen von 1000 - 1100°C erfolgt [58]. Diese Prozedur 
entfernt organische Verunreinigungen von der Saphiroberfläche, verringert die 
Oberflächenrauigkeit und kann in Abhängigkeit von Prozessbedingungen zu einer 
atomar glatten Substratoberfläche führen. Beispielsweise ist eine Terrassen-Struktur mit 
einer Stufenhöhe von ca. 0,2 nm auf der Saphir-Oberfläche nach ca. 20 min Tempern in 
H2 bei 1100°C erkennbar [58], die der Höhe einer Monolage c/6 = 0,216 nm in Saphir 
entspricht. Die atomaren Stufen auf der Substratoberfläche wirken als die bevorzugten 
Nukleationsplätze und erhöhen die Dichte der GaN-Nukleationsinseln. Die 
Röntgenphotoelektronenspektroskopie-Untersuchungen (engl. X-ray photoelectron 
spectroscopy, XPS) zeigten, dass nach 10 min Tempern bei 1080°C in H2 auf dem 
Saphir-Substrat eine Al-reichere Oberfläche mit einer Zusammensetzung von 
Al:O = 50%:50% [59] durch die Entfernung von Sauerstoff  entsteht. In Anwesenheit von 
Verunreinigungen im Reaktor, wie z.B. der Gallium-Reste von vorigen 
Wachstumsprozessen, kann das Tempern in H2 zu einer erhöhten Rauigkeit der Saphir-
Oberfläche führen [53], [59]. Eine atomar ebene Saphir-Oberfläche kann auch nach dem 
Tempern an Luft bei 1000 – 1500°C entstehen [60]. Diese Variante der 
Substratvorbehandlung sowie das Tempern in einer N2-Atmosphäre können ebenfalls zu 
einer guten Qualität der GaN-Schichten führen [53], [59]. 
Nitridierung Der nächste oft verwendete Prozessschritt im MOVPE-Wachstum ist das 
Tempern des Saphir-Substrates innerhalb von wenigen Minuten in einer 
ammoniakhaltigen Atmosphäre bei Substrattemperaturen > 800°C, was als Nitridierung 
bezeichnet wird. Während der Nitridierung wird die Saphiroberfläche durch die Reaktion 
mit NH3 und die Bildung von AlN modifiziert. Die Nitridierung bei 1050°C führt nach 
3 min zu einer geringen Senkung der Oberflächenrauigkeit, die jedoch nach 5 min 
Nitridierung durch die Ausbildung von Vorsprüngen auf der Substratoberfläche wieder 
steigt [61]. Die Fortsetzung der Nitridierung führt zur weiteren Erhöhung der 
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Die XPS-Messungen an der nitridierten Saphir-Oberfläche zeigten einen N-Peak, was 
auf die Bildung von AlN hindeutet. Eine optimierte Nitridierung kann zu einer besseren 
Kristallqualität der GaN-Schichten durch eine geringere Versetzungsdichte [62] führen 
sowie die Polarität von GaN auf Saphir beeinflussen [63]. 
NT-Nukleationsschicht Nach der Substratvorbehandlung und Nitridierung wird eine 
dünne GaN-Pufferschicht bei Substrattemperaturen von 480 - 600°C abgeschieden [26]. 
Die Dicke der Pufferschicht beträgt typischerweise ca. 20 nm, da diese Schichtdicke als 
optimal für die resultierende Kristallqualität der GaN-Schicht gefunden wurde [63]. Das 
Optimum der Schichtdicke ist jedoch von Prozessparametern beim nachfolgenden 
Prozessschritt, der Rekristallisation, stark abhängig. Eine 20 nm-dicke NT-
Nukleationsschicht, die z.B. bei 600°C abgeschieden wurde, besteht aus 
dreidimensionalen GaN-Inseln mit einem Durchmesser von ca. 20 – 50 nm, die eine 
nahezu geschlossene Schicht auf der Saphir-Oberfläche bilden. Die Kristallstruktur der 
Inseln ist zum Teil kubisch [64]. Zu weiteren Wachstumsparametern bei der Nukleation 
gehören die Wachstumsrate und das V/III-Verhältnis. Wachstumsraten < 20 nm/min 
führen zu einer höheren Rauigkeit der Pufferschicht und zu schlechteren strukturellen 
und optischen Eigenschaften der resultierenden GaN-Schichten [65]. Hohe V/III-
Verhältnisse (> 1000) während  der Nukleation können auch die Mosaizität der GaN-
Schichten erhöhen [46]. 
Rekristallisation Die abgeschiedene NT-Nukleationsschicht wird auf die Temperatur 
des Hochtemperaturwachstums von 1000 – 1100°C in Anwesenheit von NH3 und H2 
gebracht und anschließend innerhalb von einigen Minuten ausgeheizt. Während der 
Temperaturrampe und dem Tempern ändern sich die Morphologie und die Struktur der 
NT-Nukleationsschicht, so dass anschließend die GaN-Schicht überwiegend 
hexagonale Kristallstruktur aufweist. Deshalb wird dieser Prozessschritt als 
Rekristallisation bezeichnet. Ein Beispiel der Oberflächenmorphologie einer NT-
Nukleationsschicht vor und nach der Rekristallisation in Abbildung 2.8 kann diesen 
Prozessschritt veranschaulichen. Die kleinen Inseln der NT-Pufferschicht werden bei der 
Rekristallisation zersetzt und die größeren, facettierten Inseln, die bei höheren 
Temperaturen stabiler sind, durch den diffusiven Materialtransport auf der 
Substratoberfläche gebildet [64]. Die Inseldichte wird dabei geringer. Diese 
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die Ga-Übersättigung in der Gasphase [58] in Abhängigkeit von entsprechenden 
Wachstumsparametern herangezogen werden. Darüber hinaus kann die thermische 
Zersetzung beim GaN-Wachstum eine große Rolle spielen [42], die für eine geringere 
Dichte der Hochtemperatur-Inseln bei einem höheren Wasserstoffanteil im Trägergas 
oder bei einem erhöhten Reaktordruck verantwortlich ist. 
Bei entsprechend optimierten Wachstumsbedingungen kann eine Verzögerung der 
Koaleszenz zu einer größeren Kornstruktur der resultierenden GaN-Schichten und zu 
einer geringeren Versetzungsdichte führen [70]. So wurde z.B. in einem zweistufigen 
Hochtemperaturwachstum mit einem geringeren Ammoniakfluss beim ersten 
Prozessschritt die Versetzungsdichte von 1,1·109 cm-2 bis auf 3,8·108 cm-2 reduziert [71]. 
In [11] wurde der Wert von 5·108 Versetzungen pro cm2 durch die Verzögerung der 
Koaleszenz erreicht. Dieser Wert der Versetzungsdichte  wird oft für die Bezeichnung 
der Standardqualität (State-of-the-Art) von MOVPE-GaN-Schichten für Bauelemente 
verwendet. 
 
2.3.4 Verspannungsrelationen in GaN auf Saphir 
Ein wichtiger Aspekt des GaN-Wachstums ist die Verspannung in GaN-Schichten. 
Ausgehend von der epitaktischen Relation (siehe Abschnitt 2.3.1) ist eine kompressive 
Verspannung in GaN auf Saphir während des Wachstums zu erwarten. Jedoch zeigten 
in-situ Krümmungsmessungen während des MOVPE-Wachstums, dass GaN-Schichten 
bei der MOVPE-Wachstumstemperatur eine erhebliche tensile Verspannung, bis zu 
einigen hundert MPa, aufweisen [72]. Dabei wurde ein schneller Anstieg der tensilen 
Verspannung zum Beginn des Hochtemperaturwachstums bei 1050°C auf GaN-
Abbildung 2.9 Schematische Darstellung des Inselwachstums von GaN. Die vertikalen 
und lateralen Wachstumsraten sind entsprechend mit den Pfeilen dargestellt. Links ist die 





2. Grundlagen und Stand der Technik  20 
 
 
Niedertemperatur-Nukleationsschichten sowie auf AlN-Pufferschichten beobachtet. 
Danach blieb die tensile Verspannung während der Abscheidung von ca. 2 µm-dicken 
GaN-Schichten nahezu konstant. Eine zu hohe tensile Verspannung während des 
Wachstums führt zur Rissbildung in der GaN-Schicht [73]. 
Des Weiteren sind die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Saphir größer als die 
von GaN [74], so dass eine zusätzliche kompressive Verspannung  beim Abkühlen einer 
GaN-Schicht von Wachstumstemperatur auf Raumtemperatur entsteht. Für 2 µm-dicke 
GaN-Schichten auf Saphir, die im MOVPE-Prozess bei 1050°C keine Verspannung 
aufwiesen, wurde eine thermisch induzierte kompressive Restverspannung bei 
Raumtemperatur von ca. 660 MPa bestimmt [72]. Falls eine tensile Verspannung in der 
GaN-Schicht bei Wachstumstemperatur vorhanden ist, wird die kompressive 
Restverspannung dementsprechend reduziert. 
Zu den möglichen Ursachen der tensilen Verspannung beim Hochtemperaturwachstum 
gehört die Koaleszenz von GaN-Inseln [70]. Das Entstehen der Verspannung infolge der 
Koaleszenz ist auch aus der Herstellung von dünnen metallischen Schichten bekannt 
[75]. Wenn zwischen zwei kristallinen Inseln beim Zusammenwachsen ein sehr kleiner 
Spalt bleibt, kann es energetisch günstig sein, das Kristallgitter in den Inseln 
auszudehnen und den Spalt zu schließen, so dass die gesamte Energie des Systems 
durch die Senkung der Oberflächenenergie der Inseln reduziert wird. Die Experimente in 
[70] zeigten eine Korrelation zwischen der Inselgröße bzw. der Verzögerung der 
Koaleszenz und der tensilen Verspannung sowie der Versetzungsdichte in GaN-
Schichten. Ein längeres 3D-Wachstum nach der Niedertemperatur-Nukleation und 
dementsprechend größere GaN-Inseln führen zu einer geringeren tensilen Verspannung 
sowie zu einer reduzierten Versetzungsdichte in der geschlossenen GaN-Schicht. Die 
Werte der tensilen Verspannung in dieser Studie waren jedoch für den mittleren 
Inseldurchmesser zwischen 1 und 4 µm nahezu  identisch und zeigten einen rapiden 
Anstieg bei einer Korngröße < 1 µm. In diesen Experimenten wurden mehrere 
Wachstumsbedingungen, unter anderem der Ammoniakfluss, für die Verzögerung der 
Koaleszenz variiert, so dass der Einfluss von anderen Faktoren wie z.B. die Morphologie 





2. Grundlagen und Stand der Technik  21 
 
 
Prozessverunreinigungen sind ein anderer Faktor, der die Verspannung in GaN-
Schichten beeinflussen kann. Beispielsweise kann der Einbau von Silizium, das eine 
typische Verunreinigung im MOVPE-Prozess ist, zur tensilen Verspannung in GaN-
Schichten [76] führen. 
 
2.4 Charakterisierungsmethoden  
Für die Bestimmung der Eigenschaften von GaN-Schichten wird im Folgenden auf die 
Ergebnisse verschiedener Charakterisierungstechniken zugegriffen. In diesem Abschnitt 
wird eine kurze Beschreibung dieser Methoden vorgestellt. 
 
2.4.1 Hochauflösende Röntgenbeugung 
Die hochauflösende Röntgenbeugung (engl. High Resolution X-Ray Diffraction, HRXRD) 
ist eine zerstörungsfreie Charakterisierungsmethode von epitaktischen 
Halbleiterschichten für die Bestimmung der Schichtdicke, Gitterparameter, 
Verspannung, Zusammensetzung und Defektdichte. Die Anwendung der HRXRD für die 
Charakterisierung der Gruppe-III-Nitride bzw. GaN ist ausführlich in [77] beschrieben. 
Dieser Abschnitt beschränkt sich auf eine kurze Erklärung der Rockingkurve (eine 
andere Bezeichnung in der Literatur 𝜔-Scan). Die Halbwertsbreite (engl. Full Width at 
Half Maximum, FWHM) der Rockingkurve wurde in dieser Arbeit für die Beurteilung der 
Kristallqualität der GaN-Schichten verwendet. 
Die HRXRD-Messungen wurden mit einem Dreiachsen-Diffraktometer der. Fa. 
Seifert/FPM durchgeführt. Im Diffraktometer werden zwei versetzungsfreie (111)-
orientierte Si-Kristalle entsprechend als Monochromator für den Primärstrahl und als 
Analysator für den gebeugten Röntgenstrahl verwendet. Die  Röntgenstrahlung mit einer 
Wellenlänge von 1,5406 Å wird von einer Cu-Anode erzeugt. Bei der Messung werden 
der Primärstrahl sowie der gebeugte Strahl mit den spaltförmigen Blenden begrenzt.  
Die Röntgenbeugung basiert auf der Bragg-Bedingung für die konstruktive Interferenz 
der an den Atomebenen bzw. Netzebenen eines Kristalls gestreuten Röntgenstrahlung: 
𝑛 ∙ 𝜆 = 2𝑑 ∙ sin 𝜃, 
wobei 𝑛 eine natürliche Zahl, 𝑑 der Abstand zwischen den Netzebenen des 
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sind. Schematisch ist die Bragg-Bedingung in Abbildung 2.10a dargestellt. Die 
konstruktive Interferenz tritt nur bei einem bestimmten Bragg-Winkel 𝜃𝐵 auf, bei dem der 
Strahlengangunterschied bei der Reflektion an zwei benachbarten Netzebenen das 𝑛-
fache der Wellenlänge beträgt. Die Differenz 𝑞  zwischen dem Wellenvektor der 
reflektierten Strahlung ?⃗? ′ und der einfallenden Strahlung ?⃗?  wird dabei als 
Beugungsvektor bezeichnet. Experimentell wird der Winkel 2𝜃 zwischen dem 
Röntgenstrahl und dem Detektor gemessen. 
Die Netzebenen im Kristall wirken wie ein dreidimensionales Beugungsgitter, das eine 
dreidimensionale Matrix der Beugungspunkte bzw. Beugungsreflexe erzeugt. Die 
Beugungsreflexe können in einem sogenannten reziproken Raum durch die Positionen 
ihrer Beugungsvektoren dargestellt werden. Die Kristalldefekte, wie z.B. Versetzungen, 
können zur Verbreiterung bzw. Ausdehnung der Beugungsreflexe im reziproken Raum 
führen. 
Abbildung 2.10b zeigt die herkömmliche Messgeometrie während der Aufnahme der 
Rockingkurve, bei der die Probe senkrecht zur Strahlebene platziert ist (𝜓 = 0°). Diese 
Messgeometrie wird auch als komplanar bezeichnet [78]. Der Streuvektor 𝑞  bleibt dabei 
in der (𝑞𝑧 𝑞𝑥)-Ebene und somit wird nur der Schnitt eines Reflexes im reziproken Raum 
untersucht. Die bei dieser Messgeometrie zugänglichen Beugungsreflexe im reziproken 
Raum sind in Abbildung 2.11a mit den offenen Kreisen dargestellt. Bei den nicht 
zugänglichen Reflexen stört die Probe den einfallenden oder gebeugten Strahl. 
Für die Aufnahme der Rockingkurve von symmetrischen Reflexen, die durch die Beu-
gung an den Netzebenen parallel zur Schichtoberfläche entstehen, wird 2𝜔 = 2𝜃 = 2𝜃𝐵 
Abbildung 2.10 Schematische Darstellung der Röntgenbeugung (a) und der Mess-
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eingestellt. Danach wird der Detektor fest positioniert und der Einfallwinkel 𝜔 in einem 
bestimmten Bereich um den Bragg-Winkel variiert. Für die symmetrischen Reflexe ist 
𝑞 ∥ 𝑞𝑧 und der Betrag |𝑞 | bleibt bei der Aufnahme der Rockingkurve konstant (siehe 
Abb. 2.11a). Ein Beispiel der gemessenen Rockingkurve für den (002)-Reflex ist in 
Abbildung 2.11b gezeigt. Aufgrund der Verkippung der einzelnen Kristallite in der GaN-
Schicht weisen die symmetrischen Beugungsreflexe eine Verbreiterung auf, die mit der 
Rockingkurve erfasst wird. Da die Verkippung der Kristallite entsprechend dem 
Mosaikblockmodell mit der Dichte der Schraubenversetzungen korreliert, kann die 
Halbwertsbreite der Rockingkurve als Maß für die Kristallqualität verwendet werden. 
Außer Versetzungen kann auch die Verbiegung der Probe durch die Verspannung zur 
Verbreiterung der Rockingkurve beitragen. 
Bei der Einstellung eines bestimmten Offsets im Einfallwinkel 𝜔 in dieser 
Messgeometrie, so dass 2𝜃 ≠ 2𝜔 ist, können einige asymmetrische Reflexe 
aufgenommen werden, die durch die Beugung an relativ zur Oberfläche gekippten 
Netzebenen entstehen und einen 𝑞  mit 𝑞𝑥 ≠ 0 aufweisen. Nach der Einstellung des 
Offsets in 𝜔 wird die Probe in ihrer Ebene gedreht (Änderung des Winkels 𝜑) bis ein 
entsprechender Beugungsreflex auftritt. Die Verbreiterung der asymmetrischen Reflexe 
ist auf die Verdrehung der Kristallite bzw. Stufenversetzungen zurückzuführen. Die 
größte Verbreiterung aufgrund der Verdrehung  weisen die asymmetrischen Reflexe auf, 
die im reziproken Raum in der (𝑞𝑧 𝑞𝑥)-Ebene oder möglichst nah zu ihr (𝑞𝑥-Achse in 
Abb. 2.11a) liegen, die in der komplanaren Geometrie nicht erreichbar sind. Jedoch 
Abbildung 2.11 (a) Schematische Darstellung der Beugungsreflexe im reziproken Raum 
bei 𝝍 = 0°. Die roten Strichlinien zeigen beispielsweise die Änderung von ?⃗?  beim 𝝎-Scan. 
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kann die Verbreiterung der asymmetrischen Reflexe, die nicht in der (𝑞𝑧 𝑞𝑥)-Ebene 
sichtbar sind, mit einer sogenannten schiefsymmetrischen Messgeometrie in 𝑞𝑦-
Richtung erfasst werden [77]. Für die Beurteilung der Kristallqualität der gewachsenen 
HTVPE-Schichten wurde die Halbwertsbreite der (002)- und (105)-Rockingkurve 
verwendet, die in der komplanaren Messgeometrie aufgenommen wurden. 
 
2.4.2 Lichtmikroskopie mit Differentialinterferenzkontrast 
Für die Charakterisierung der Oberflächenmorphologie der heteroepitaktischen GaN-
Schichten wird oft die Lichtmikroskopie mit dem Nomarski-Kontrast oder 
Differentialinterferenzkontrast (engl. Differential Interference Contrast, DIC) verwendet. 
Zwei lichtmikroskopische Aufnahmen einer GaN-Schicht ohne und mit DIC sind in 
Abbildung 2.12 gezeigt. Im Gegensatz zur konventionellen Auflichtmikroskopie, für die 
GaN transparent ist, ermöglicht der DIC die Visualisierung der Mosaik- bzw. 
Kornstruktur der heteroepitaktischen GaN-Schichten [73]. 
Der DIC basiert auf der Aufspaltung des einfallenden Lichtstrahls mit einem Wollaston-
Prisma in zwei senkrecht zu einander polarisierten Teilstrahlen, die nach der Reflektion 
von der Probe mit dem Wollaston-Prisma wieder zusammengeführt werden. Die 
Unterschiede in optischen Weglängen der beiden Teilstrahlen werden dabei in die 
Kontrastunterschiede verwandelt. In dieser Arbeit wurde ein Lichtmikroskop Axio 
Imager.M2m der Fa. Zeiss verwendet. 
Abbildung 2.12 Lichtmikroskopische Aufnahmen im reflektierten Licht einer mit der 
HTVPE abgeschiedenen GaN-Schicht ohne DIC (a) und mit DIC (b). Die dunklen Punkte in 








Bei der Rasterelektronenmikroskopie (REM) wird die Probenoberfläche im Vakuum mit 
einem fokussierten Elektronenstrahl abgetastet, der mit einer hohen Spannung von ca. 
1 - 30 kV beschleunigt wurde. Die Fokussierung des Elektronenstrahls erfolgt dabei mit 
einem System elektromagnetischer Linsen. Die Wechselwirkung der Primärelektronen 
mit der Probe führt in Abhängigkeit vom Probenmaterial und der eingestellten 
Beschleunigungsspannung zur Bildung der verschiedenen Wechselwirkungsprodukte, 
die schematisch in Abbildung 2.13a dargestellt sind. Für die Bilderzeugung werden 
normalerweise die Sekundär- (SE) und Rückstreuelektronen verwendet.  
Im Gegensatz zu den Rückstreuelektronen entstehen die SE-Elektronen in der Nähe der 
Probenoberfläche, so dass sie für die bildliche Darstellung der Oberfläche geeignet sind. 
Sie werden durch inelastische Streuung der Primärelektronen an Atomkernen oder an 
den Elektronen der Atomhülle des Probenmaterials erzeugt und weisen Energien 
< 50 eV  auf. 
 
Für die REM-Untersuchungen in dieser Arbeit wurde ein SE2-Detektor verwendet. 
Dieser Detektor sammelt die sogenannten SE2-Elektronen, die nach 
Mehrfachstreuungen die Probe in einem größeren Abstand zum Spotzentrum des 
Primärstrahls verlassen. Die beim Abtasten der Probe gemessenen 
Intensitätsunterschiede werden mit der Software in die Kontrastunterschiede bzw. ein 
Bild verwandelt. Die Position des SE2-Detektors im verwendeten Raster-
Abbildung 2.13 Schematische Darstellung der Wechselwirkung des Elektronenstrahls 
mit der Probe bei REM (a) und Position der verschiedenen Detektoren in einem 
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elektronenmikroskop ULTRA 55 der Fa. Zeiss ist in Abbildung 2.13b gezeigt. Mehr 
Informationen zu diesem Mikroskop sind in [79] zu finden. 
 
2.4.4 Transmissionselektronenspektroskopie 
Ein Transmissionselektronenmikroskop (TEM) nutzt bis ca. 400 keV beschleunigte 
Elektronen für die Erzeugung einer direkten Abbildung der mikroskopischen Objekte. Bei 
einer Wellenlänge der Elektronen von ca. 0,002 nm ermöglichen die modernen TEM-
Geräte Auflösungen bis ca. 0,1 nm. In einem TEM wird die Probe mit dem 
Elektronenstrahl durchstrahlt, so dass sie eine möglichst geringe Dicke bis wenige nm 
aufweisen soll. 
Das Funktionsprinzip eines TEMs ist schematisch in Abbildung 2.14 gezeigt. Die 
beschleunigten Elektronen aus der Elektronenquelle werden von der 
elektromagnetischen Kondensorlinse auf der Probe fokussiert. An der periodischen 
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Struktur einer kristallinen Probe werden Elektronen gestreut und in der hinteren 
Brennebene der Objektivlinse entsteht ein Beugungsbild. In einem Beugungsreflex 
interferieren alle Elektronenwellen aus verschiedenen Probenpunkten, die in die gleiche 
Richtung gestreut wurden. In der ersten Zwischenebene werden alle Elektronenwellen 
aus einem Probenpunkt wieder zusammengeführt, so dass eine vergrößerte Abbildung 
der Probe entsteht. Mittels der Zwischenlinse und Projektionslinse wird die Abbildung 
weiter vergrößert und auf einem Leuchtschirm oder CCD-Sensor projiziert. Durch die 
Änderung der Anregung der Zwischenlinse kann die Abbildung der hinteren Brennebene 
der Objektivlinse mit dem Beugungsbild erfasst werden.  
Durch die Objektivblenden können einzelne Reflexe des Beugungsbildes für die 
Erzeugung der Abbildung verwendet werden. Die Aufnahmen mit der Verwendung des 
nicht gebeugten Elektronenstrahls bzw. zentralen (0000)-Reflexes werden als 
Hellfeldaufnahmen (HF-Aufnahmen) bezeichnet. Wenn der (0000)-Reflex aus der 
Bilderzeugung ausgeschlossen ist, handelt es sich um eine Dunkelfeldabbildung (DF-
Abbildung). Die DF-Aufnahmen können z.B. für die Untersuchungen der 
Inversionsdomänen verwendet werden [80].  
Die GaN-Proben in dieser Arbeit wurden mit einem TEM JEM-2200FS von JEOL 
untersucht. Die Querschnittsproben wurden mit der Ionendünnung (engl. Precision Ion 
Polishing System, PIPS) vorbereitet. 
 
2.4.5 Sekundärionenmassenspektroskopie 
Die Sekundärionenmassenspektroskopie (SIMS) gehört zu etablierten Methoden zur 
Bestimmung der Verunreinigungskonzentration in Halbleitermaterialien. Bei der 
Messung wird die Probe mit einem Ionenstrahl beschossen, der das Probenmaterial in 
Form von neutralen sowie positiv und negativ geladenen Teilchen abträgt. Für die 
Analyse werden nur die geladenen Teilchen verwendet, die mit einem 
Massenspektrometer detektiert werden. In Abhängigkeit vom Probenmaterial und 
untersuchten Element können dabei die Verunreinigungskonzentrationen < 1 ppm 
detektiert werden. Mit der SIMS kann die Elementverteilung in der Probe mit einer 





2. Grundlagen und Stand der Technik  28 
 
 
In den untersuchten GaN-Schichten wurden die Konzentrationen von O, C und Si mit 
einem Massenspektrometer CAMECA ims 4f bestimmt. Das Sputtern der Proben 
erfolgte auf der Spotfläche des Ionenstrahls bis zu einer Tiefe von ca. 1µm. Für die 
Tiefenprofile wurde die Kratertiefe linear interpoliert. Die Konzentrationen wurden mit 
Hilfe von Implantationsstandards für die jeweiligen Elemente quantifiziert. Die 
aufgenommenen Tiefenprofile sind beispielsweise in Abbildung 2.15 gezeigt. 
 
2.5 Stand der Technik für die PVT-basierte Abscheidung von GaN 
In diesem Abschnitt werden die Wachstumstechniken beschrieben und diskutiert, die auf 
der thermischen Verdampfung von metallischem Gallium oder Sublimation von GaN-
Pulver sowie dem physikalischen Gasphasentransport (Physical Vapor Transport – 
PVT) von Gallium zum Substrat basieren. 
 
2.5.1 Sandwich-Züchtungsgeometrie 
Nach dem Fortschritt in der GaN-Heteroepitaxie Ende der 80er – Anfang der 90er Jahre 
durch die Anwendung von Pufferschichten [9], [10], [52]  wurde die Sublimations-
Sandwich-Methode (SSM), die ursprünglich zur Herstellung von SiC entwickelt wurde 
[81], für die Züchtung von GaN eingesetzt. Aufgrund der erreichbaren hohen 
Wachstumsraten wurde SSM als eine Alternative zu HVPE für die Herstellung von 
Abbildung 2.15 SIMS-Tiefenprofile von C, O und Si in einer GaN-Schicht, die mit der 
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dicken GaN-Schichten und bzw. freistehenden GaN-Substraten untersucht [16], [17], 
[18], [82], [83]. Wegen der relativ hohen Substrattemperaturen von 1150 – 1200°C 
wurde für diese Methode auch die Bezeichnung HTVPE eingeführt [18]. 
Die SSM bzw. die konventionelle HTVPE zeichnet sich durch eine einfache 
Züchtungsgeometrie aus, die schematisch in Abbildung 2.16 dargestellt ist. Üblicher-
weise besteht sie aus einem beheizten Graphittiegel mit dem Quellenmaterial und dem 
Substrat, das gegenüber der Quelle im Abstand von einigen mm angeordnet ist. In [19] 
wurde eine separate Gaszufuhr für den Ammoniak direkt zur Wachstumszelle 
vorgesehen. Der Tiegel wird mit metallischem Gallium oder mit GaN-Pulver gefüllt und 
auf Temperaturen von 1100°C-1300°C erhitzt. Die Substrattemperatur ist typischerweise 
um ca. 10 – 100K geringer als die Temperatur der Ga-Quelle. Die maximal verwendete 
Substratgröße bei dieser Sandwich-Geometrie beträgt 15x15 mm. 
Ein wichtiges Merkmal dieser Züchtungsgeometrie ist die Zuführung von NH3 direkt zur 
heißen Ga-Schmelze, was zu einer unerwünschten Bildung von GaN im Bereich der Ga-
Quelle führt. Bei Ga-Temperaturen höher als 1100°C erfolgt diese Reaktion simultan mit 
der Zersetzung/Sublimation von GaN [42]. Diese Prozesse können in Anhängigkeit von 
den Züchtungsbedingungen, wie z.B. der Temperatur der Ga-Schmelze oder dem 
Reaktordruck, den Ga-Transport beeinflussen, so dass der Ga-Transport bei der 
SSM/HTVPE von der Diffusion und bzw. der Konvektion des thermisch verdampften 
Galliums abweichen kann. 
Abbildung 2.16 Schematische Darstellung des horizontalen Reaktoraufbaus bei 
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Tatsächlich wurden sehr hohe Wachstumsraten von ca. 0,2 – 1,1 mm/h in 
Züchtungsexperimenten bei Atmosphärendruck und bei Temperaturen der Ga-Schmelze 
TGa von 1100 – 1300°C in [16] und [17] erreicht, die die Wachstumsrate bei der 
thermischen Verdampfung von Ga und der Diffusion in der Züchtungszelle um ein 
Mehrfaches überstiegen. Dabei wurde eine intensive Bildung einer schaumförmigen 
Masse mit mikrokristallinem GaN in der Wachstumszelle beobachtet. Die 
Wachstumsrate zeigte auch eine Senkung mit der Prozessdauer von 0,7 – 1 mm/h bei 
0,25 h bis ca. 0,3 mm/h bei einer Prozesszeit von 1,5 – 2 h. Die Zugabe von GaN-Pulver 
in die Ga-Quelle führte zu einer Senkung der Wachstumsrate. Bei diesen Experimenten 
wurden 70 – 500 µm-dicke GaN-Schichten direkt auf SiC innerhalb von 5 – 40 min 
abgeschieden. Die GaN-Kristalle waren nahezu transparent und wiesen eine spiegelnde 
Oberfläche auf, wie das in Abbildung 2.17 ersichtlich ist. Der beste Wert der 
Halbwertsbreite der (002)-Rockingkurve war 360″. Die genauen Mechanismen der 
erzielten Wachstumsraten bleiben weitgehend ungeklärt. 
Alternativ wurde das SSM/HTVPE-Wachstum bei einem stark reduzierten Reaktordruck 
von 15 – 70 mbar von Fischer [18], [19] untersucht. In Experimenten wurde eine geringe 
Ga-Menge von 0,5 g für das Wachstum verwendet [19], die dann auch die Dauer des 
Wachstumsprozesses und die Schichtdicke bis ca. 70 µm begrenzte. Bei einem Abstand 
zwischen der Ga-Quelle und dem Substrat von 3 mm wurde ein optimaler 
Temperaturgradient von 25 K gefunden. Mit dieser optimierten Züchtungsgeometrie 
wurde die beste strukturelle Qualität beim Wachstum auf Saphir simultan mit dem 
Maximum der Wachstumsrate von ca. 210 µm/h bei einem Reaktordruck von 20 mbar 
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und einer TGa = 1150°C erreicht. Die Halbwertsbreite der (002)-Rockingkurve betrug 
dabei 252″ für eine 70 µm-dicke GaN-Schicht auf Saphir. 
Mit der weiteren Erhöhung von TGa blieb die Wachstumsrate bis ca. 1200°C relativ 
konstant und verringerte sich für TGa > 1200°C wieder aufgrund der zunehmenden 
Zersetzung von GaN. Die Wachstumsrate zeigte in Experimenten von Fischer auch eine 
schnelle Senkung mit steigendem Reaktordruck PR, so dass das Wachstum bei 
PR > 70 mbar nicht möglich war. Bei diesen Experimenten war der Einfluss der Reaktion 
zwischen Ammoniak und der Ga-Schmelze wahrscheinlich nicht so stark wie bei 
Atmosphärendruckexperimenten, da die experimentellen Wachstumsraten vergleichbar 
mit Wachstumsraten sind, die mit dem Transport des verdampften Galliums zum 
Substrat durch Diffusion in der Züchtungszelle berechnet werden können. 
Die mit SSM/HTVPE hergestellten GaN-Schichten wiesen meist eine n-Leitfähigkeit mit 
einer Ladungsträgerkonzentration im Bereich von 1017 – 1019 cm-3 [19], [82] auf. Eine 
geringe Mobilität der Ladungsträger von z.B. 30 – 80 cm2/(V∙s) bei 4·1017 cm-3 [82] 
deutete dabei auf eine starke Kompensation hin. Als beteiligter Akzeptor wurde 
Kohlenstoff aus den Graphitteilen vermutet. 
Den Vorteilen der SSM/HTVPE stehen einige gravierende Nachteile gegenüber, die der 
Entwicklung der Methode im Hinblick auf die Herstellung von hochqualitativen GaN-
Schichten und bzw. freistehenden GaN-Substraten bisher entgegenstehen. Der übliche 
Aufbau, bei dem das Substrat dem Verdampfungstiegel in relativ geringem Abstand 
gegenüber liegt, führt ferner zu mehreren signifikanten Einschränkungen beim 
Wachstumsprozess:  
i) Der direkte Kontakt zwischen dem NH3-Fluss und der Ga-Schmelze führt zur Bildung 
von GaN im Bereich der Ga-Quelle und dementsprechend zu einem nicht ausreichend 
kontrollierbaren Wachstumsprozess. 
ii) Die Substrattemperatur ist mit der Temperatur der Verdampfungsquelle und damit mit 
der Wachstumsrate gekoppelt und kann demnach nicht unabhängig davon eingestellt 
werden. Dadurch werden zusätzliche Prozessschritte wie z.B. eine thermische 
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2.5.2 Weiterentwicklungen der PVT-basierten Abscheidung von GaN 
Eine einfache Züchtungsgeometrie, die Abwesenheit von teuren und toxischen 
Präkursoren sowie eine relativ gute Kristallqualität von GaN bei SSM/HTVPE förderten 
weitere Anstrengungen zur Weiterentwicklung dieser Methode. In der Literatur sind 
zahlreiche Modifikationen der SSM/HTVPE zu finden, wie z.B. [20], [21], die 
metallisches Gallium sowie GaN-Pulver als Gruppe-III-Präkursor verwendeten. 
Eine deutliche Verbesserung der Kontrollierbarkeit des Züchtungsprozesses wurde in 
[23], [24], [25] durch eine Züchtungsgeometrie mit einem erhöhten Abstand zwischen 
der Ga-Quelle und dem Substrat sowie mit der Trennung des Ammoniakflusses von der 
Ga-Schmelze erreicht (siehe Abbildung 2.18). Für den Transport von thermisch 
verdampftem Gallium aus dem Tiegel (6) wurde ein Stickstoff-Fluss eingesetzt. Der Ga-
Dampf wurde mit der Gasströmung durch die Öffnungen in einem Diaphragma (5) zum 
Substrat (1) transportiert. Die Vermischung mit dem Ammoniakfluss erfolgte erst in der 
Nähe des Substrates. Dadurch wurde die Reaktion mit Ammoniak auf der Ga-
Schmelzoberfläche komplett vermieden, was die Prozesszeiten von 10 Stunden und 
länger ermöglichte. Aufgrund eines größeren Abstands zwischen der Ga-Schmelze 
konnte die Substrattemperatur wesentlich flexibler eingestellt werden. 
Abbildung 2.18 Die Züchtungsgeometrie aus [23] mit einem Diaphragma zur Trennung 
des Ammoniakflusses von der Ga-Schmelze. Die Zahlen zeigen folgende Komponenten 
des Aufbaus: (1) – Substrat, (2) – Wachstumskammer aus Quarzglas, (3) – 
Substrathalterung, (4) – Gasdusche für Ammoniak, (5) – Diaphragma mit Bohrungen, (6) – 
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Ein größerer Abstand zwischen der Ga-Quelle und dem Substrat bei dieser 
Züchtungsgeometrie erforderte bei Wachstumsexperimenten relativ hohe Temperaturen 
der Ga-Quelle von 1350 – 1450°C. Die Züchtungsergebnisse deuteten auf eine 
signifikante Prozesskontamination, vorwiegend mit Kohlenstoff aus Graphitteilen, hin. In 
Experimenten mit nicht beschichteten Graphit-Teilen wurden Wachstumsraten von 50 – 
60 µm/h erreicht, was jedoch durch einen  HCN-basierten Transport von Gallium erklärt 
wurde. Bei der Verwendung von mit pBN-beschichteten Reaktorteilen verringerte sich 
die Wachstumsrate bis  ca. 10 µm/h. Außerdem wurde die Bildung von Ga-Tropfen auf 
der Substratoberfläche bei Substrattemperaturen höher als 1090°C festgestellt, die 
vermutlich auf einen Mangel an reaktivem Stickstoff zurückzuführen war. 
Die in diesem Abschnitt präsentierten Ergebnisse zu SSM/HTVPE von GaN 
demonstrieren das Potential von metallischem Gallium als Präkursor für die Herstellung 
von GaN-Schichten. Die Verwendung der thermischen Verdampfung von Gallium ist 
jedoch mit technologischen Herausforderungen verbunden, die nur durch eine 









3 Entwicklung der modifizierten HTVPE 
 
In diesem Kapitel wird die Entwicklung der modifizierten HTVPE beschrieben, die im 
Rahmen dieser Arbeit erfolgte. Ähnlich wie in konventionellen Varianten dieser 
Züchtungsmethode basiert die GaN-Abscheidung bei der modifizierten HTVPE auf der 
thermischen Verdampfung einer Gallium-Schmelze und dem PVT von atomarem 
Gallium zum Substrat. Durch ein spezielles Design der Züchtungsgeometrie ermöglicht 
aber die modifizierte HTVPE einen kontrollierbaren Züchtungsprozess und die 
Realisierung von komplexen Wachstumsprozeduren, wie z.B. die NT-Nukleation auf 
Saphir. 
Zunächst werden der Aufbau und die Funktionsweise einer Züchtungsanlage für die 
modifizierte HTVPE beschrieben. Der Fokus liegt auf der Entwicklung der 
Hauptkomponente des Züchtungsaufbaus – einer Vorrichtung für die thermische 
Verdampfung der Ga-Schmelze. Dafür wurde ein numerisches Model der 
Transportphänomene im HTVPE-Reaktor realisiert und verwendet. Basierend auf 
numerischen und experimentellen Ergebnissen werden relevante Aspekte dieser 
Methode, insbesondere die Abhängigkeit der Wachstumsrate von verschiedenen 
Prozessparametern, ausführlich diskutiert.   
 
3.1 Züchtungsanlage für die modifizierte HTVPE 
 
3.1.1 Aufbau der Züchtungsanlage 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Züchtungsanlage für die HTVPE am INEMET 
aufgebaut. Die Anlage beinhaltet zwei Quarzglas-Reaktoren, die an eine gemeinsame 
Gasversorgung und ein Vakuumsystem angeschlossen sind und abwechselnd betrieben 
werden können. Die beiden Reaktoren sind in Abbildung 3.1a gezeigt. Der kleine 
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Abmessungen bis zu 15mm konzipiert und für die Züchtungsexperimente im Rahmen 
dieser Arbeit verwendet. Der größere Reaktor (links) ermöglicht die Abscheidung von 
GaN-Schichten auf 2-Zoll-Substraten. Die Steuerung der Anlage erfolgt manuell mit 
Steuergeräten, die in einem 19-Zoll-Rack angebracht sind (links in Abb. 3.1a). 
An der Rückwand der Anlage befindet sich ein Tableau mit dem 
Gasversorgungssystem, das in Abbildung 3.1b gezeigt ist.  Die benötigten Inert- und 
Reaktivgase Ar, N2, H2 und NH3 mit einer Reinheit von mindestens 99,999% (5N) 
werden mit Absorptionsfiltern MikroTorr der Fa. Saes Pure Gas bis auf eine für die 
Halbleiterherstellung typische Reinheit von mindestens 9N nachgereinigt. Die 
Gasnachreinigungsfilter entfernen aus den Prozessgasen die restlichen O2, H2O und 
Kohlenwasserstoffe und danach  werden die Gase in drei Stränge verteilt. Der erste 
Gasstrang, der im Weiteren auch als Transportgasfluss oder Gruppe-III-Fluss 
bezeichnet wird, beinhaltet N2, Ar, H2 und wird für den Transport des Ga-Dampfes 
verwendet. Der zweite Gasstrang, oder Gruppe-V-Fluss, besteht aus N2, H2 und NH3. 
Der dritte Gasstrang mit N2 soll die Diffusion von NH3 zur Ga-Schmelze verhindern und 
wird im Folgenden entsprechend als Trenngasfluss benannt. Die Flüsse der vier 
Prozessgase in den sieben Zuführungen werden separat mit Gasflussreglern (eng. 
Mass Flow Controller, MFC) 1179B der Fa. MKS geregelt. Die Sollwerte für die MFCs 
Abbildung 3.1 (a) Foto der HTVPE-Anlage am INEMET. Links sind in einem 19-Zoll-Rack 
die Steuergeräte und HF-Generatoren platziert. Der rote Pfeil zeigt den kleinen Reaktor für 
die Abscheidung auf 15x15 mm-Substraten. Der Reaktor für 2-Zoll-Substrate ist mit dem 
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Abscheidung der Schichten wird der Reaktordruck bei einem konstanten Gasfluss durch 
den Reaktor konstant gehalten. Die Druckregelung erfolgt mit einem Druckkontroller 
651C der Fa. MKS, der mit einem Drosselventilregler 651C-D2S1N und einem 
Absolutdruckaufnehmer Baratron 626B13MDE des gleichen Herstellers gekoppelt ist. 
Bevor der Reaktor nach einem Experiment geöffnet wird, wird der Reaktor mit Ar/N2 
gespült. Das Drosselventil wird geschlossen und die Gasströmung wird durch einen 
Bypass in das Abgassystem geleitet. Das Bypassventil ist an den Druckkontroller 
angeschlossen und öffnet sich automatisch bei einem Druckanstieg bis ca. 995 mbar. 
Ein im Bypass eingeschaltetes Nadelventil wird entsprechend dem Gesamtfluss im 
Reaktor so eingestellt, dass der Reaktordruck beim angeschalteten Bypass im Bereich 
1010 – 1030 mbar liegt. Zwischen dem Reaktor und dem Drosselventil ist ein Filter aus 
Edelstahlgeflecht eingeschaltet, um die Verunreinigung des Vakuumsystems mit im 
Abgas enthaltenen Partikeln zu reduzieren. Der Filter wird während der Evakuierung des 
Reaktors abgesperrt und während des Prozesses freigeschaltet. Die Umschaltung der 
drei entsprechenden pneumatischen Vakuumventile erfolgt elektronisch mit einem 
Kippschalter.    
Abbildung 3.3 zeigt den Quarzglasreaktor mit dem Heizsystem (a) und eine 
schematische Darstellung des Reaktoraufbaus (b). Im Inneren des Reaktors befinden 
sich die Gallium-Quelle und die Substrathalterung, die induktiv über zwei separate 
Induktorspulen beheizt werden. Dafür werden die Hochfrequenzgeneratoren HTG-6000 
und HTG-2400 der Fa. Linn Hightherm mit einem Frequenzbereich von 150 – 400 kHz 
verwendet. Die Anwendung von höheren Frequenzen führt zu einer besseren 
Abschirmung der elektromagnetischen Felder und reduziert den Einfluss der 
Lorentzkraft auf die Schmelze. Um den gegenseitigen Einfluss der Induktorspulen zu 
reduzieren, wurde zwischen ihnen eine wassergekühlte Kupferplatte eingebaut. 
Die Temperaturmessung an der Ga-Quelle und an der Substrathalterung während der 
Züchtung erfolgt pyrometrisch an den in Abbildung 3.3b markierten Positionen. Die 
beiden Pyrometer Pyrospot DG-40N der Fa. Dias mit einem Messbereich von 300 -
1800°C sowie die Hochfrequenzgeneratoren sind an einen Mehrkanaltemperaturregler 
angeschlossen, der eine konstante Temperatur  der Ga-Schmelze und des Substrates 
während der Züchtung gewährleistet. Der Emissionsgrad der Pyrometer wurde für jede 
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Der Aufbau der Verdampfungszelle in Abbildung 3.3b basiert auf einem Gerüst aus 
pBN-Keramik, auf dem ein Tiegel-Suszeptor und ein Auslass aus Graphit oder 
Molybdän platziert sind. Bei der Verwendung von Molybdän für den Tiegel-Suszeptor ist 
ein zusätzlicher Tiegeleinsatz, z.B. aus pBN, für die Ga-Schmelze erforderlich, um das 
Kriechen von Gallium zu vermeiden. Das Design der Verdampfungszelle und die 
Materialauswahl sind entscheidend für die Realisierung der HTVPE und werden 
ausführlich in Kapitel 3.3 diskutiert. Für den Schutz der Reaktorwand vor parasitären 
Abscheidungen ist ein Linerrohr aus Quarzglas direkt über der Verdampfungszelle auf 
einem Ring aus pBN angebracht. Das Linerrohr kann bei Bedarf einfach gewechselt und 
chemisch gereinigt werden. Die Konstruktion der Substrathalterung wurde im Laufe der 
Zeit optimiert und entsprechend geändert. Die in Abbildung 3.3b gezeigte Variante für 
die induktive Heizung besteht im Wesentlichen aus einem zylinderförmigen Graphit-
Suzeptor, der an einem geschlossenen Al2O3-Rohr mit Hilfe einer Hülse aus Molybdän 
befestigt ist. Bei späteren Experimenten wurde als Suszeptormaterial Molybdän 
verwendet. 
 
3.1.2 Reinigung der Ga-Schmelze 
Für das Füllen der Verdampfungszelle mit Gallium oder für einen Substratwechsel wird 
der HTVPE-Reaktor geöffnet. Um die Diffusion von Sauerstoff zur Ga-Schmelze zu 
reduzieren wird dabei der Ar/N2-Fluss durch den Reaktor von 3 slm auf mindestens 
20 slm erhöht. Eine vollständige Vermeidung der Oxidation ist jedoch nicht möglich, weil 
bereits bei einem O2-Partialdruck von ~ 7·10-7 – 10-6 mbar eine aus Ga2O3 bestehende 
nicht geschlossene Oxidschicht innerhalb von wenigen Minuten gebildet wird [84]. 
Dementsprechend ist eine gewisse Oxidation der Ga-Oberfläche nach dem Füllen der 
Verdampfungszelle oder nach langen Standzeiten des Reaktors praktisch nicht 
vermeidbar. Deshalb muss die Ga-Schmelze vor dem Wachstum mit einem Anteil von 
Wasserstoff im Trägergas bei T > 1000°C gereinigt werden, wobei durch den 
Wasserstoff Galliumoxid Ga2O3 zum flüchtigen Ga2O reduziert wird [85]. In 
Züchtungsexperimenten mit einer nicht gereinigten Ga-Schmelze wurde die Bildung von 
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Speziell für das Wachstum auf Saphir-Substraten mit der HTVPE wurde eine 
Hochtemperatur-Vorbehandlung des Substrates erprobt, die die gleichzeitige Reinigung 
der Ga-Schmelze ermöglicht. Dieser Prozessschritt erfolgt 15 min lang bei einer 
Substrattemperatur von 1400°C mit einem Wasserstofffluss von 0,3 slm durch die 
Verdampfungszelle. Nach 10 min wird die Tiegelheizung angeschaltet und die Ga-
Schmelze bei Tiegeltemperaturen zwischen 1280 und 1340°C während 5 min 
verdampft. Die Substrattemperaturen von 1350 - 1400°C erwiesen sich als ausreichend 
hoch, um die Kondensation von Gallium auf der Substratoberfläche zu verhindern. 
Diese Substratvorbehandlung entfernt auch die parasitär abgeschiedene GaN-Kruste 
vom Suszeptor der Substrathalterung. Die Auswirkung dieser Substratvorbehandlung 
auf die Abscheidung von GaN wird in Kapitel 4.3 diskutiert. Im Fall der Abscheidung auf 
einem GaN-Template ist so eine Hochtemperatur-Substratvorbehandlung aufgrund der 
thermischen Zersetzung von GaN nicht möglich und die Ga-Schmelze kann nur ohne 
Substrat in einem separaten Prozessschritt vor dem Züchtungsexperiment gereinigt 
werden.  
 
3.2 Numerische  Simulation des Ga-Transports bei der HTVPE 
Das HTVPE-Verfahren ist durch komplexe Zusammenhänge zwischen der 
Züchtungsgeometrie und dem Wachstumsprozess gekennzeichnet. Die thermischen 
und strömungsmechanischen Verhältnisse im Reaktor bestimmen den Transport von 
Ga-Dampf zur Substratoberfläche. Des Weiteren beeinflusst die Temperaturverteilung 
im Reaktor die Konzentration und die Zersetzungskinetik von Ammoniak. Durch eine 
nicht optimale Temperaturverteilung im Reaktor kann auch eine unerwünschte 
Abscheidung von GaN an Teilen der Verdampfungszelle stattfinden, die zu einem  
instabilen Betrieb der Zelle führt. Deshalb ist die Entwicklung des HTVPE-Prozesses 
ohne numerische Modellierung kaum möglich. Für die numerische Simulation wurde die 
kommerzielle Simulationsumgebung COMSOL Multiphysics verwendet [86]. COMSOL 
basiert auf der Finite-Elemente-Methode (FEM) und ermöglicht die gekoppelte 
Berechnung von verschiedenen physikalischen Phänomenen. Außerdem besitzt das 
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Parametrisierung und der Variation der Geometrie, so dass COMSOL für die 
technologische Reaktorentwicklung gut geeignet ist. 
 
3.2.1 Physikalische Phänomena im HTVPE-Reaktor 
In diesem Abschnitt werden die physikalischen Phänomene kurz erläutert, die für die 
Beschreibung des physikalischen Transports vom Ga-Dampf im HTVPE-Reaktor 
relevant sind. 
Elektromagnetische Felder Die Beschreibung der elektromagnetischen Felder, die 
eine Induktorspule erzeugt, erfolgt mit dem erweiterten Durchflutungsgesetz (auch 
Maxwell- Ampéresches Gesetz genannt): 




Dabei sind ?⃗?  – magnetische Feldstärke, ?⃗?  – elektrische Flussdichte und 𝐽  – Stromdichte 
im System. 
Für magnetisch und elektrisch isotrope Medien lassen sich  ?⃗?  und ?⃗?  über magnetische 






?⃗? = 𝜀0𝜀𝑟𝐸.⃗⃗  ⃗ 
 
Die Permittivitäten des Vakuums 𝜀0 und eines Mediums 𝜀𝑟 sowie die entsprechenden 
Permeabilitäten 𝜇0 und 𝜇𝑟 sind dabei konstant. Des Weiteren kann die elektrische 
Feldstärke in Abwesenheit von der elektrischen Ladungsdichte im Raum (elektrisches 
Potential 𝜑 = 0) mit dem Vektorpotential 𝐴  als ?⃗? = − 𝜕𝐴
 
𝜕𝑡
  geschrieben werden. Für die 
magnetische Flussdichte gilt entsprechend ?⃗? = ∇ × 𝐴 . Die Stromdichte im System wird 
im Allgemeinen mit dem ohmschen Gesetz bei Berücksichtigung der Geschwindigkeit 
des elektrisch leitenden Mediums ?⃗?  beschrieben: 




3. Entwicklung der modifizierten HTVPE  42 
 
 
dabei sind 𝜎 die elektrische Leitfähigkeit und 𝐽𝑒⃗⃗⃗   eine externe Stromdichte, die in 
unserem Fall die angegebene Stromdichte im Induktor darstellt. Für isotrope Medien ist 
𝜎 eine skalare Größe. In unserem Modell werden Strömungen in der metallischen 
Schmelze nicht berücksichtigt (?⃗? = 0). Dementsprechend kann das Ampèresche Gesetz 
in folgender Form geschrieben werden: 
∇ × (𝜇0
−1𝜇𝑟
−1∇ × 𝐴 ) = −𝜎
𝜕𝐴 
𝜕𝑡




Für einen sinusförmigen Strom mit einer Kreisfrequenz 𝜔 im Induktor kann eine 
harmonische Näherung 𝐴 (𝑟 , 𝑡) =  𝐴 (𝑟 )𝑒−𝑖𝜔𝑡 verwendet werden, woraus eine stationäre 
Gleichung für das Vektorpotential 𝐴  resultiert: 
(𝑖𝜔𝜎 − 𝜔2𝜀0𝜀𝑟)𝐴 + ∇ × (𝜇0
−1𝜇𝑟
−1∇ × 𝐴 ) = 𝑗𝑒 .⃗⃗⃗⃗                               (3.1) 
Wärmetransport Die Beschreibung des Wärmetransports basiert auf dem ersten Satz 
der Thermodynamik, bzw. auf der Energieerhaltung in Form einer Kontinuitätsgleichung 
für die Temperatur, die in ihrer stationären Form folgendermaßen lautet [87]: 
𝜌𝐶𝑃?⃗? ∙ ∇𝑇 = ∇ ∙ (𝜆∇𝑇) + 𝑄𝑒 ,                                            (3.2) 
mit 𝜌 - Dichte, 𝐶𝑝- Wärmekapazität bei konstantem Druck, ?⃗?  - Gasgeschwindigkeit, 𝑇 - 
Temperatur, 𝜆 - Wärmeleitfähigkeit, 𝑄𝑒- induktive Wärmequellen. 
Bei hohen Temperaturen erfolgt ein wesentlicherer Anteil des Wärmetransportes durch 
die Strahlung, was in einer entsprechenden Randbedingung resultiert: 
−?⃗? ∙ (−𝜅∇𝑇) = 𝜀(𝐺 − 𝜎𝐵𝑇
4). 
In dieser Gleichung sind 𝜀 Emissionsgrad, 𝐺 Flussdichte der auf die Oberfläche 
einfallenden Wärmestrahlung und 𝜎𝐵 Stefan-Boltzmann-Konstante. 
Gasströmung Die mechanische Beschreibung einer Gasströmung basiert im 
Wesentlichen  auf  den Anforderungen der Impuls- und Massenerhaltung für ein 
Kontinuum und erfolgt mit der Navier-Stokes-Gleichung. In stationärer Form wird sie für 
eine kompressible Gasströmung folgendermaßen geschrieben [88], [89]: 
𝜌(?⃗? ∙ ∇)?⃗? = ∇ ∙ [−𝑝𝐈 + 𝜇(∇?⃗? + (∇?⃗? )T) −
2
3
𝜇(∇ ∙ ?⃗? )𝐈] + 𝐹 .             (3.3) 
Die Massenerhaltung lautet: 
∇ ∙ (𝜌?⃗? ) = 0. 
Dabei sind 𝑝 der Druck, 𝜇 die dynamische Viskosität des Gases bzw. der Gasmischung, 
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Darüber hinaus ist (?⃗? ∙ ∇) =  𝑢𝑥𝜕𝑥 + 𝑢𝑦𝜕𝑦 + 𝑢𝑧𝜕𝑧 und die Wirkung des Nabla-Operators 
auf das Vektorfeld ?⃗?  ergibt seine Jakobi-Matrix ∇?⃗? =  𝜕𝑖𝑢𝑗.  
Die dynamische Viskosität des Gases bzw. der Gasmischung 𝜇 ist über die Dichte mit 
der kinematischen Viskosität 𝜈 verbunden: 
𝜇 =  𝜈𝜌. 
Eine stationäre Lösung der Navier-Stokes-Gleichung für eine Strömung setzt voraus, 
dass diese Strömung auch in der Realität zeitunabhängig bzw. laminar ist. Über den  
Charakter der Strömung kann aus der Größe der Reynolds-Zahl geschlossen werden: 







mit 𝐿 als charakteristische Länge und 𝑈 als charakteristische 
Strömungsgeschwindigkeit. Im Fall einer Rohrströmung werden üblicherweise der 
Rohrdurchmesser als die charakteristische Länge und der über den Querschnitt 
gemittelte Betrag der Strömungsgeschwindigkeit als die charakteristische 
Geschwindigkeit verwendet. Die Reynolds-Zahl repräsentiert das Verhältnis zwischen 
Trägheitskräften und viskosen Kräften. Bei geringen Reynolds-Zahlen dämpfen viskose 
Kräfte die Fluktuationen (Turbulenzen) in der Strömung und die Strömung ist laminar. 
Der kritische Wert der Reynolds-Zahl, bei dem die die Strömung turbulent wird, beträgt 
für eine Rohrströmung ca. 2050 [90]. 
Massentransport der konzentrierten Spezies Eine stationäre Beschreibung des 
Massentransports in einer Gasmischung aus 𝑖 = 1,… , 𝑄 Spezies, in der auch chemische 
Reaktionen mit Reaktionsraten 𝑅𝑖 stattfinden, erfolgt mit der Kontinuitätsgleichung für 
die Massenanteile 𝜔𝑖 = 𝜌𝑖/𝜌 der jeweiligen Komponenten der Gasmischung [87]: 
𝜌(?⃗? ∙ ∇)𝜔𝑖 = −∇𝑗𝑖 ⃗ + 𝑅𝑖,                                          (3.5) 
wobei 𝑗𝑖 ⃗ die Massenflussdichte aufgrund der Diffusion (relativ zur mittleren 
Geschwindigkeit der Gasmischung) und 𝜌𝑖 die Dichte der jeweiligen 𝑖-Komponente der 
Gasmischung, 𝜌 die mittlere Dichte und  ?⃗?  die mittlere Geschwindigkeit der 
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Die mittlere Dichte der Gasmischung wird aus den molaren Massen der Spezies 𝑀𝑖 bzw. 













Im Allgemeinen besteht die Massenflussdichte 𝑗𝑖 ⃗ aus drei Komponenten – aus der 
molekularen Diffusion, der Thermodiffusion und der Migration von geladenen Teilchen in 
einem elektrischen Feld. Im betrachteten System ist die dritte Komponente nicht 
relevant. Die Thermodiffusion wird im Modell auch vernachlässigt, da im Bereich 
zwischen der Ga-Schmelze und dem Substrat keine hohen Temperaturgradienten 
vorhanden sind. 
Die Maxwell-Stefan-Diffusion [91] gilt als die genaueste Beschreibung der Diffusion in 
mehrkomponentigen Gasmischungen. Jedoch ist eine sogenannte mischungs-gemittelte 
Näherung [87], welche die relative Diffusivität von allen Spezies berücksichtigt, 
rechnerisch wesentlich weniger aufwendig als die Stefan-Maxwell-Diffusion. Für den 
untersuchten HTVPE-Reaktor liefern beide Modelle sehr ähnliche Ergebnisse, die 
beispielsweise in Abbildung 3.4 gezeigt sind. Dementsprechend wurde im Modell die 
Abbildung 3.4 Axiales Profil des Ga-Partialdrucks in der Reaktormitte, berechnet mit der 
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mischungs-gemittelte Näherung verwendet. 
In dieser Näherung wird die Diffusion nach dem ersten Fick’schen Gesetz bestimmt: 








𝑀 als molarer Anteil der Spezies 𝑖. Der Diffusionskoeffizient 𝐷𝑖𝑚 beschreibt 
die Diffusion der Spezies 𝑖 in der restlichen Gasmischung. Für die Verwendung in der 
Transportgleichung (3.5) wird die Massenflussdichte 𝑗𝑖 ⃗ entsprechend durch die Variable 
𝜔𝑖 ausgedrückt: 





Die mischungs-gemittelte Näherung betrachtet die Diffusion unter der Annahme von 
isothermalen und isobaren Bedingungen und die Diffusionskoeffizienten 𝐷𝑖𝑚 werden 









Die binäre Diffusionskoeffizienten 𝐷𝑖𝑘 der Gasmischungen aus Spezies 𝑖 und 𝑘 können 
z. B. nach Hirschfelder [92] als 
𝐷𝑖𝑘 = 0,02628 ∙
√





berechnet werden. Darin sind 𝑀𝑖 und 𝑀𝑘 molare Massen, und 𝜎𝑖𝑘 =
1
2
(𝜎𝑖 + 𝜎𝑘) die 
Stoßdurchmesser mit 𝜎𝑖 und 𝜎𝑘 als die Parameter im Lenard-Jones-Potential für das 
Speziespaar 𝑖 und 𝑘. Das Kollisionsintegral erster Ordnung 𝑄𝑖𝑘
(1,1) kann durch eine 
empirische Temperaturabhängigkeit von Neufeld et al. [93] berechnet werden: 
𝑄𝑖𝑘
(1,1) = 𝐴 ∙ (𝑇𝑖𝑘
∗ )−𝐵 + 𝐶 ∙ exp(−𝐷 ∙ 𝑇𝑖𝑘
∗ ) + 𝐸 ∙ exp(−𝐹 ∙ 𝑇𝑖𝑘
∗ ) + 𝐺 ∙ exp(−𝐻 ∙ 𝑇𝑖𝑘
∗ ), 
mit 𝐴 = 1,06036, 𝐵 = 0,1561, 𝐶 = 0,193, 𝐷 = 0,47635, 𝐸 = 1,03587, 𝐹 = 1,52996, 𝐺 =
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die Rechenzeiten im Vergleich zu einem 3D-Modell wesentlich reduziert. Im Modell wird 
ein stationärer Zustand des Systems betrachtet, so dass alle Variablen und Gleichungen 
keine Zeitabhängigkeit aufweisen. Die Zeitabhängigkeit der elektromagnetischen Felder 
wird dabei durch die oben beschriebene harmonische Näherung (siehe Gleichung 3.1 in 
Abschnitt 3.2.1) eliminiert. 
Die Berechnung der Induktiven Heizung erfolgt ausgehend vom Effektivwert des Stroms 
und der Stromfrequenz in der Induktorspule. Diese Parameter wurden während der 
Experimente vom HF-Generator abgelesen. Die vom Generator angezeigten 
Stromwerte zeigten eine gute Übereinstimmung mit den Effektivwerten, die mit einer 
Messschleife und einem Oszilloskop am Induktor gemessen wurden. Die weiteren 
experimentellen Eingangsparameter, der Reaktordruck und die Massenflüsse von 
Prozessgasen, wurden von entsprechenden Reglern gemessen und während der 
Experimente konstant gehalten. 
Im HTVPE-Prozess sind die Temperaturen der Verdampfungszelle normalerweise höher 
als 1100°C und die Wärmestrahlung ist der Hauptmechanismus des Wärmetransports 
im Reaktor. Jedoch weist der Emissionsgrad der Materialien meistens eine sehr 
komplexe Anhängigkeit von der Wellenlänge, Temperatur und 
Oberflächenbeschaffenheit auf, so dass einige Näherungen für die Simulation 
erforderlich sind. Alle Gase und Quarzglas wurden im Modell als transparent für die 
Wärmestrahlung betrachtet. Des Weiteren wurden konstante Gesamtemissionsgrade 
der Reaktormaterialien verwendet. Für die Materialien der Verdampfungszelle, pBN, 
Graphit und Molybdän, erfolgte eine Anpassung des Emissionsgrads bei einer 
Referenztemperatur der Ga-Schmelze von 1340°C und einem Induktorstrom von 
144,2 A. Die angepassten Werte sind entsprechend 0,44, 0,8 und 0,4. Das berechnete 
Temperaturfeld ist vom Emissionsgrad von Gallium nahezu unabhängig, da die Ga-
Schmelze von heißen Oberflächen umgeben ist. Dementsprechend wurde der 
Emissionsgrad von 0,5 für Ga verwendet. 
Der nächste wichtige Punkt bei der Simulation von HTVPE ist die Beschreibung der Ga-
Quelle. Die Form und die Position der Ga-Oberfläche im Tiegel weisen einen 
erheblichen Einfluss auf die Ga-Konzentration im Reaktor auf. Für eine genauere 
Vorhersage des Ga-Transports wurde im Modell die Form der Ga-Oberfläche 





3. Entwicklung der modifizierten HTVPE  49 
 
 
wobei C1, C2, C3 Anpassungskoeffizienten sind. Diese Koeffizienten werden durch die 
Anpassung der experimentellen Daten bestimmt. Die experimentellen Werte des Ga-
Dampfdrucks für die Temperaturen, die für HTVPE relevant sind, weisen je nach der 
Literaturquelle wesentliche Abweichungen auf. Für die Simulation wurde eine Näherung 
der experimentellen Datensätze aus [94] und [95] für zwei verschiedene 
Temperaturbereiche verwendet. Diese Daten und die Anpassung mit den Koeffizienten 
C1 = 8,54, C2 = 14180 und C3 = 0,844 sind in Abbildung 3.6b gezeigt. 
Im Modell wird nur der physikalische Transport des Ga-Dampfes berücksichtigt. 
Mögliche Reaktionen in der Gasphase werden vernachlässigt. Des Weiteren wird eine 
vollständige Absorption von Gallium angenommen, so dass alle Ga-Atome, die das 
Substrat erreichen, in den GaN-Kristall eingebaut werden. Diese Randbedingung auf der 
Substratoberfläche wird als cGa = 0 definiert, wobei cGa die molare Konzentration von 
Gallium ist. Dementsprechend wird die obere Grenze der Wachstumsrate 
folgendermaßen berechnet. Die Konzentration von Atomen in GaN beträgt 8,9·1022 cm-3, 
was in einer Flussdichte 𝐽0 = 1,24·1015 cm-2s-1 von Ga-Atomen resultiert, die für eine 
Wachstumsrate von 1 µm/h erforderlich ist.  Dann kann die Wachstumsrate aus der 
molaren Ga-Flussdichte 𝐽𝑚,𝐺𝑎an der Substratoberfläche bestimmt werden: 
𝑊.𝑅.=  |J 𝑚,𝐺𝑎| ∙ 𝑁𝐴/(J0 ∙ 𝑀𝐺𝑎), 
mit NA als Avogadro-Konstante und MGa als molare Masse von Gallium. 
Die in diesem Abschnitt diskutierten Aspekte weisen darauf hin, dass die erzielten 
numerischen Ergebnisse aufgrund von nicht genau bekannten Materialparametern und 
vereinfachenden Annahmen einen qualitativen Charakter aufweisen. Jedoch ermöglicht 
das Modell einen Einblick in die physikalischen Prozesse im HTVPE-Reaktor und die 
Korrelationen zwischen verschiedenen Prozessparametern, was für die 
Reaktorentwicklung von großer Bedeutung ist. 
Weitere Informationen zu den im Modell verwendeten Materialparametern sind in 
Anlage 1 zu finden. 
 
3.3 Design und Entwicklung der Züchtungsgeometrie 
Die definierte Steuerung und Beeinflussung der Verdampfung und des Transports von 
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Dementsprechend ist eine Vorrichtung für die thermische Verdampfung der Ga-
Schmelze die wichtigste Komponente der Züchtungsgeometrie bei der modifizierten 
HTVPE. Das Design der Verdampfungszelle und die verwendeten Materialien 
bestimmen die Stabilität des Wachstumsprozesses sowie die Kontamination der 
abgeschiedenen Schichten. In diesem Kapitel werden zwei Varianten der 
Verdampfungszelle präsentiert, die im Rahmen dieser Arbeit entwickelt wurden. Jede 
Züchtungsgeometrie wird mit Hilfe der Simulationsergebnisse für den Ga-Transport bei 
985 mbar und bei einer Temperatur der Ga-Schmelze von 1340°C diskutiert. In beiden 
Fällen wurde eine typischen Gaszusammensetzung im HTVPE-Reaktor verwendet: ein 
Transportgasfluss von 0,6 slm Ar/N2, ein Separationsfluss von 1,4 slm N2 und ein 
äußerer Fluss aus 0,8 slm N2 und 0,2 slm NH3. Die hier betrachteten Varianten der 
Verdampfungszelle wurden für die im Kapitel 4 vorgestellten Züchtungsexperimente 
verwendet. 
 
3.3.1 pBN-Aufbau der Verdampfungszelle 
Die Entwicklung der ersten Verdampfungszelle für die modifizierte HTVPE, die im 
Folgenden als pBN-Aufbau bezeichnet wird, ging der Entwicklung des numerischen 
Modells voraus und basierte vorwiegend auf empirischen Überlegungen. Die 
Experimente mit dieser Züchtungsgeometrie lieferten wesentliche Erkenntnisse über die 
wichtigsten technologischen Herausforderungen der HTVPE und über die 
Wachstumsphänomene bei der Abscheidung von GaN-Schichten. 
Der pBN-Aufbau ist schematisch in Abbildung 3.7a dargestellt. Im Bereich der hohen 
Temperaturen befinden sich ausschließlich pyrolytisches Bornitrid (pBN) und Ga mit 
einer Reinheit von 6N, so dass die Anzahl der verwendeten Materialien minimiert ist. 
pBN ist eine sehr reine Keramik, die mittels CVD auf einem Mandrell aus Graphit 
abgeschieden wird und Verunreinigungen nur im ppm-Bereich enthält. Laut Angaben 
von Momentive Performance Materials kann pBN prinzipiell bei Temperaturen bis 
2500°C verwendet werden [97]. 
Die Verdampfungszelle besteht aus mehreren pBN-Teilen, die einen koaxialen 
Hohlraum für einen Suszeptor aus flüssigem Ga bilden. Eine dreidimensionale 
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Abbildung 3.9a. Die Entfernung der parasitären Kristallite ist in diesem Fall sehr 
aufwendig, da dafür die ganze Verdampfungszelle aus dem Reaktor ausgebaut werden 
muss. 
Abbildung 3.8c zeigt die Geschwindigkeitsverteilung und die Strömungslinien im Bereich 
der Verdampfungszelle bei der oben genannten typischen Gaszusammensetzung im 
HTVPE-Reaktor. Die Strömung im Reaktor ist überwiegend laminar. Lediglich an den 
Ecken/Kanten der Reaktorkomponenten werden stationäre Wirbel beobachtet. Die 
Reynolds-Zahl, die zwischen der Verdampfungszelle und dem Substrat auf der Höhe 
von z = 25 mm mit der Formel (3.4) berechnet wurde, beträgt ca. 73, was weit unter 
dem kritischen Wert von 2050 liegt. In Wachstumsexperimenten mit einem 
Transportgasfluss von 0,6 slm wurden jedoch einzelne Ga-Tropfen in Form von 
polykristallinen Artefakten (siehe Abb. 3.9b) beobachtet. Bei einer Erhöhung des 
Transportgasflusses auf 0,8 slm stieg auch die Tendenz zur Tropfenbildung. Noch mehr 
Spritzer traten während des Wachstums mit gleichem Transportgasfluss von 0,6 slm, 
aber bei reduziertem Druck auf, so dass das Wachstum unterhalb von 600 mbar 
aufgrund der Spritzer nicht möglich war. Bei einem konstanten Massenfluss steigt die 
Gasgeschwindigkeit reziprok proportional zur Drucksenkung. Diese Ergebnisse deuten 
darauf hin, dass die mechanische Wirkung des Transportgasflusses eine der Ursachen 
für die Spritzer aus der Ga-Schmelze ist. 
Auf Grund der vereinfachenden Darstellung der Bohrungen im Ga-Tiegel mit einem 
Spalt liefert das axialsymmetrische 2D-Modell eine nicht ganz korrekte 
Gasgeschwindigkeit in der Nähe der Ga-Schmelze. Für eine bessere Quantifizierung 
dieses Aspekts wird die Strömung einer 3D-Reaktorgeometrie berechnet, die aus dem 
Ga-Tiegel und dem Transportgas in der Verdampfungszelle besteht (Abb. 3.10a). 
Dieses Modell wurde auch für die Anpassung der Spaltgröße im Ga-Tiegel verwendet. 
Im Modell werden die Gasströmung und der Ga-Transport bei einem Transportgasfluss 
von 0,6 slm N2, einem Reaktordruck von 985 mbar und bei einer Temperatur der Ga-
Schmelze von 1340°C bestimmt. 
Das berechnete Strömungsmuster in der Nähe der Ga-Schmelze ist in Abbildung 3.10b 
gezeigt. Die maximale Gasgeschwindigkeit in Bohrungen erreicht dabei ca. 7,3 m/s und 
sinkt sehr schnell außerhalb der Bohrungen. In einem Abstand von der Ga-Schmelze 
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zwischen Tiegel und Auslass ist prinzipiell variierbar und ermöglicht eine bessere 
Kontrolle der Gasströmung an der Ga-Schmelzoberfläche. 
Für die Prüfung des Konzepts wurden die beiden Teile zunächst aus Graphit (R6300 
von SGL Carbon SE) gefertigt, die einfach durch z.B. Molybdän- oder Wolfram-Teile 
ersetzt werden können. Die vom Hersteller bekannten elektrischen und thermischen 
Eigenschaften von R6300 Graphit (siehe Anlage 1) wurden für die Verifizierung des 
numerischen Modells des Ga-Transports benutzt. 
Die Verwendung von Graphit für die Verdampfungszelle ist jedoch auch mit einigen 
Nachteilen verbunden. Erstens liefert Graphit eine wesentlich schlechtere Abschirmung 
der Ga-Schmelze bei induktiver Heizung im Vergleich z.B. zu Metallen. Es ist auch 
bekannt, dass Graphit bei hohen Temperaturen mit NH3 reagiert und durch eine 
Umwandlung zu Graphit-Pulver zerstört werden kann. Um den Angriff von Graphit durch 
NH3 zu reduzieren, wurde der Graphit-Auslass mit einer Mo-Kappe abgedeckt. Des 
Weiteren reagiert Graphit bei Temperaturen oberhalb von 800°C mit H2 unter Bildung 
von CH4 [98], wodurch eine erhöhte Konzentration von Kohlenstoff in abgeschiedenen 
GaN-Schichten hervorgerufen werden kann. 
Anderseits ist Graphit als Tiegelmaterial geeignet, weil es von Ga nicht benetzt und nicht 
intensiv angegriffen wird. Einige Beispiele des Benetzungsverhaltens von Ga sind in 
Abbildung 3.12 gezeigt. Die Fotos (a, d) zeigen, dass Ga die Oberfläche von pBN und 
Graphit nicht benetzt. Eine SiC-Beschichtung kann den Angreifen von Graphit durch 
NH3 und H2 verhindern, aber Ga benetzt die SiC-Oberfläche und kann teilweise aus 
dem Tiegel kriechen (siehe Abb. 3.12b). Metalle werden von Ga vollständig benetzt, wie 
das am Beispiel eines Mo-Tiegels in Abbildung 3.12e erkennbar ist. Innerhalb von 60 
min bei ca. 1300°C kroch Ga vollständig aus dem Mo-Tiegeleinsatz und wurde komplett 
für die Benetzung der beiden Mo-Teile verbraucht. 
Eine Mo2C-Schicht auf der Oberfläche der Mo-Kappe ändert das Kriechverhalten von 
Ga nicht wesentlich. Schon nach einer zweiminütigen Temperaturrampe bis ca. 1000°C 
benetzte Ga die Mo2C-Oberfläche und begann zu kriechen (siehe Abb. 3.12c). Dies 
betrifft möglicherweise auch andere Karbide oder Nitride von Metallen, so dass ein 
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maximal 0,2 m/s in ca. 1 mm Abstand von der Schmelzoberfläche. Trotz einer 
schlechteren Abschirmung der Ga-Schmelze erwies sich der Graphit-Aufbau in 
Wachstumsexperimenten hinsichtlich der Bildung von Spritzern und Ga-Tropfen 
wesentlich stabiler. Die Tropfenbildung wurde erst bei einer Reaktordrucksenkung bis 
200 mbar beobachtet. Das kann darauf hindeuten, dass die Abschirmung der Ga-
Schmelze im Vergleich zur Gasgeschwindigkeit an der Schmelzoberfläche eine 
sekundäre Rolle bei der Tropfenbildung spielt. Für die weitere Senkung des 
Reaktordrucks ist aber eine bessere Abschirmung erforderlich, was in einigen 
Experimenten durch die Ersetzung von Graphit-Teilen durch geometrisch gleiche 
Molybdän-Teile realisiert wurde. Die Wachstumsergebnisse für den Graphit-Aufbau 
werden in Kapiteln 3.6 und 4 präsentiert. 
 
3.3.3 Zusammenfassung zum Design der Verdampfungszelle 
Die beschriebenen Arbeiten zur Entwicklung der Verdampfungszelle verdeutlichen die 
komplexen Zusammenhänge zwischen dem Design der Zelle und den dominierenden 
physikalischen bzw. chemischen Prozessen. Die dabei gewonnenen Erkenntnisse 
werden in diesem Abschnitt noch einmal zusammenfassend dargestellt: 
   1. Die Ga-Schmelze ist bei hohen Temperaturen aufgrund der Senkung der 
Oberflächenspannung instabil und in Anwesenheit einer Gasströmung neigt sie zur 
Bildung von Tropfen. Zur Vermeidung der Tropfenbildung muss die Gasgeschwindigkeit 
in der Nähe der Ga-Schmelze möglichst gering sein. Eine maximal mögliche 
Gasgeschwindigkeit in der Nähe der Ga-Oberfläche ist vom Reaktordruck, von der Ga-
Temperatur abhängig. Möglicherweise spielen dabei die Form und die Größe der Ga-
Oberfläche eine Rolle. Im Fall einer induktiven Heizung ist eine ausreichende 
Abschirmung  der Ga-Schmelze erforderlich, da die Lorentzkraft ebenso zur 
Tropfenbildung bei hohen Ga-Temperaturen beiträgt. Bei der Tropfenbildung können 
auch solche Faktoren wie Oxidschicht/Oxidinseln auf der Schmelzoberfläche, die Art 
des Transportgases und auch die Fläche der Ga-Schmelze eine Rolle spielen. 
   2. Eine vollständige Trennung der Ga-Schmelze vom Ammoniak ist erforderlich. 
Schon geringe Konzentrationen von NH3 (Leckrate des Ventils eines MFCs) 
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kontrollierbare Verdampfung nicht mehr möglich ist. Des Weiteren führt die Reaktion 
zwischen Ga und Ammoniak zur Krustenbildung auf der Ga-Schmelze und/oder zur 
Tropfenbildung. 
   3. Bei dem Transport in der Verdampfungszelle bis zum Auslass darf der Ga-Dampf 
nur ausreichend heiße Oberflächen kontaktieren, um die Kondensation und die 
parasitäre GaN-Bildung zu vermeiden. Aus den Untersuchungen ergibt sich, dass die 
Temperatur am Auslass mindestens 1300°C betragen muss. 
   4. Eine direkte induktive Heizung des Ga-Tiegels beim Graphit-Aufbau, erfordert 
wesentlich geringere Temperaturen des Suszeptors im Vergleich zu einer indirekten 
Heizung des Ga-Tiegels durch die Wärmestrahlung vom Suszeptor beim pBN-Aufbau. 
Dadurch kann die Temperatur der umgebenden Reaktorteile und schließlich die 
Kontamination der GaN-Schichten minimiert werden. 
   5. Eine effiziente thermische Verdampfung von Ga erfordert Temperaturen ab ca. 
1300 – 1400°C und die Materialauswahl für die Verdampfungszelle bestimmt die 
Kontamination der GaN-Schichten. Eine zu hohe Konzentration der Verunreinigungen 
auf der Substratoberfläche kann den Wachstumsprozess von GaN gravierend 
beeinträchtigen. Die Materialien der Verdampfungszelle müssen eine ausreichende 
Beständigkeit gegen H2 und NH3 bei Temperaturen zwischen 1000 und 1400°C 
aufweisen. Diese Anforderungen erfüllen z.B. Refraktärmetalle wie Mo und W, sowie 
einige metallbasierte Keramiken wie z.B. Wolframkarbid. Jedoch benetzt die Ga-
Schmelze diese Materialien bei hohen Temperaturen und kriecht auf ihren Oberflächen. 
Dementsprechend erfordert die Verwendung von metallhaltigen Suszeptoren einen 
Tiegeleinsatz für die Ga-Schmelze aus einem Material, das von Ga nicht benetzt wird. 
Daraus lassen sich einige wichtige Schlussfolgerungen für die weitere Entwicklung der 
HTVPE ziehen, die im Kapitel 5 Zusammenfassung und Ausblick beschrieben werden. 
 
3.4 Ammoniakkonzentration im HTVPE-Reaktor 
Die Konzentration bzw. der Partialdruck von NH3 im Reaktor kann die Stöchiometrie und 
somit den Einbau von Verunreinigungen der gezüchteten GaN-Schichten erheblich 
beeinflussen, so dass der NH3-Fluss bzw. PNH3 einer der wichtigsten 
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PNH3/PGa beim Wachstum eine große Rolle.  Dieser Prozessparameter berücksichtigt 
zusätzlich den Ga-Partialdruck und bestimmt den NH3-Überschuss unabhängig von der 
Wachstumsrate. Für eine gleichmäßige Schichtabscheidung ist die radiale Homogenität 
von PNH3, PGa und entsprechend vom V/III-Verhältnis in der Nähe des Substrates von 
entscheidender Bedeutung. Die Verteilung von Präkursoren im Reaktor wird durch die 
Reaktor- und Strömungsgeometrie definiert und lässt sich detailliert mit Hilfe der  
numerischen Simulation untersuchen. 
Der Einfluss von NH3 kann eine sehr komplexe Abhängigkeit von Prozessparametern 
und vom Reaktoraufbau aufweisen. Die Gasphasenabscheidung von hochqualitativen 
GaN-Schichten erfolgt bei Temperaturen von ca. 1000 – 1100°C, bei denen GaN auch 
thermisch zersetzt wird (siehe Kapitel 2.3). Dementsprechend wird NH3 beim Wachstum 
von GaN auch für die Stabilisierung der abgeschiedenen Schicht benötigt, so dass der 
erforderliche NH3-Überschuss von der Substrattemperatur abhängig ist. Das 
Temperaturfeld im Reaktor beeinflusst auch die Zersetzungskinetik von NH3 und somit 
den erforderlichen NH3-Überschuss. 
Im vorgestellten Modell des HTVPE-Reaktors wird nur der physikalische 
Gasphasentransport betrachtet, ohne Berücksichtigung der Absorptionsraten auf der 
Substratoberfläche und der chemischen Reaktionen. Das Modell ermöglicht die 
Berechnung der NH3-Verteilung im Reaktor, insbesondere die Bestimmung der radialen 
Homogenität der NH3-Konzentration in der Nähe des Substrates und des Einflusses der 
NH3-Konzentration auf den Ga-Transport. Als eine Randbedingung beim 
Massentransport wurde der NH3-Fluss auf der Substratoberfläche gleich 0 gesetzt. 
Diese Randbedingung entspricht einem hohen NH3-Überschuss. Dagegen wird Ga 
durch die Randbedingung cGa = 0 komplett auf der Substratoberfläche verbraucht, bzw. 
in den Kristall eingebaut. Durch diesen Unterschied der Randbedingungen ist eine 
Definition des V/III-Verhältnisses auf der Substratoberfläche nicht möglich und im 
Weiteren wird das V/III-Verhältnis ca. 5 mm vor dem Substrat, außerhalb der 
Konzentrationsrandschicht, betrachtet. Dementsprechend wird ein möglicher Einfluss 
des V/III-Verhältnisses auf die Wachstumsrate im Model nicht berücksichtigt. 
Bei MOVPE oder HVPE wird das V/III-Verhältnis, als Prozessparameter beim 
Wachstum, durch das Verhältnis QNH3/QGa der in den Reaktor eingehenden 
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Simulation zeigt, dass dieser Einfluss bei NH3-Flüssen bis 0,5 slm (~ 20% vom 
Gesamtmassenfluss) relativ klein ist. Die Wachstumsrate in der Substratmitte in 
Abbildung 3.15c sinkt von 3,69 auf 3,61 µm/h bei der Erhöhung des NH3-Flusses von 
0,1 slm auf 0,4 slm. Bei den Diagrammen in den Abbildungen 3.15(b,c,d) zeigen auch 
die relativen radialen Änderungen der Profile eine leichte Abhängigkeit vom NH3-Fluss. 
Jedoch kann dieser Effekt bei der Betrachtung des Ga-Transports bei typischen HTVPE-
Bedingungen vernachlässigt werden. 
 
3.5 Wachstumsraten bei modifizierter HTVPE 
In diesem Kapitel wird die Konzentration des Ga-Dampfes bzw. die Wachstumsrate in 
Abhängigkeit von der Ga-Temperatur, vom Transportgasfluss und vom Reaktordruck 
numerisch für den Graphit-Aufbau untersucht. Die Simulationsergebnisse werden mit 
experimentellen Resultaten verglichen. 
 
3.5.1 Ga-Transport 
Abbildung 3.16 zeigt das Konzentrationsfeld vom Ga-Dampf im HTVPE-Reaktor bei 
einer Temperatur der Ga-Schmelze von 1340°C, bei einem Reaktordruck von 985 mbar 
und einem Transportgasfluss von 0,6 slm N2. In der Nähe der Ga-Oberfläche ist ein 
starker Abfall der Ga-Konzentration zu erkennen, der bei der Diffusion des Ga-Dampfes 
in die Gasströmung entsteht. Der Verlauf des Ga-Partialdrucks zwischen der 
Schmelzoberfläche und dem Substrat bei diesen Bedingungen für verschiedene Ga-
Temperaturen ist in Abbildung 3.17a dargestellt. Im Fall von TGa = 1340°C beträgt der 
Ga-Sättigungsdampfdruck an der Schmelzoberfläche ~ 110 Pa. Er sinkt nach der 
Diffusion in die Transportgasströmung bei z = 0 mm bis auf ~ 37 Pa. Die Divergenz des 
Transportflusses und die radiale Diffusion des Ga-Dampfs zu den Reaktorwänden auf 
der Strecke zwischen der Verdampfungszelle und dem Substrat führt zu einer weiteren 
Senkung von PGa bis auf ~ 11 Pa bei z = 51 mm ca. 5 mm vor dem Substrat. Die 
restliche Strecke bis zur Substratoberfläche beinhaltet die Konzentrationsrandschicht, so 
dass der weitere Ga-Transport mittels Diffusion erfolgt. Die resultierende 
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Abbildung 3.17c zeigt den Einfluss des Transportgasflusses auf die axiale Verteilung 
von PGa im Reaktor bei PR = 20 mbar. Eine Senkung des Transportgasflusses von 
0,6 slm auf 0,2 slm führt aufgrund der Diffusion des Ga-Dampfes in eine langsamere 
Transportgasströmung zu einem signifikanten Anstieg von PGa im Bereich der 
Verdampfungszelle bei z = 0. Anderseits verursacht eine geringere Geschwindigkeit der 
Transportgasströmung einen erhöhten Ga-Verlust durch die Diffusion zur Reaktorwand 
auf der Strecke Verdampfungszelle-Substratoberfläche bzw. einen geringeren PGa bei 
z = 51 mm. Dementsprechend sinkt die Wachstumsrate bis auf ~ 96 µm/h. Eine 
Erhöhung des Transportgasflusses führt umgekehrt zu höheren Wachstumsraten. Die 
Variation des Transportgasflusses beeinflusst auch erheblich die Temperatur der 
Gasphase zwischen der Verdampfungszelle und dem Substrat, wie das in einem 
Diagramm in Abbildung 3.17d erkennbar ist. Jedoch ist der positive Einfluss des 
Transportgasflusses auf die Wachstumsrate durch die mechanische Wirkung der 
Gasströmung auf die Schmelzoberfläche limitiert, die zur Bildung der Ga-Tropfen führen 
kann. 
Zusammenfassend steigt die Wachstumsrate bei HTVPE mit Erhöhung der Temperatur 
und des Transportgasflusses, sowie mit der Senkung des Reaktordrucks. In 
Experimenten ist der Effekt dieser Prozessparameter durch eine erhöhte Konzentration 
der Verunreinigungen bei hohen Ga-Temperaturen und eine erhöhte Instabilität der Ga-
Schmelze begrenzt. Demzufolge ist der niedrige Ga-Dampfdruck der Hauptfaktor, der 
die Wachstumsrate bei der HTVPE limitiert. Die Effizienz der Ga-Quelle kann 
möglicherweise durch die Änderung der Geometrie der Verdampfungszelle (z.B. eine 
größere Schmelzoberfläche) erhöht werden. Die Senkung des Reaktordrucks ist jedoch 
die einzige Möglichkeit die für die Herstellung von Volumenschichten relevanten 
Wachstumsraten zu erreichen. 
 
3.5.2 Wachstumsraten bei Atmosphärendruck 
In diesem Abschnitt wird die Abhängigkeit der HTVPE-Wachstumsrate von der 
Temperatur der Ga-Schmelze diskutiert. Die GaN-Schichten wurden mit dem Graphit-
Aufbau unter einer Ar/N2-Atmosphäre bei 985 mbar gewachsen. Der Transportgasfluss 
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die Rauigkeit der Oberfläche von abgeschieden GaN-Schichten (siehe REM-Aufnahmen 
in Abb. 3.18a). Dies geschieht anfangs durch die Bildung von inversen Pyramiden bei 
TGa = 1430°C, was möglicherweise den Übergang zu einem dreidimensionalen 
Wachstumsmodus bei einer weiteren Erhöhung der TGa bis 1460°C verursacht. Die 
Schichtoberfläche ist dabei komplett facettiert und weist Höhenunterschiede von einigen 
Mikrometern auf. 
Die Ergebnisse der HRXRD-Charakterisierung für die Proben, die mit LT-Nukleation 
hergestellt wurden, sind in Abbildung 3.18b gezeigt. Die Halbwertsbreite der (002)-
Rockingkurve zeigt eine Tendenz zur Senkung bei der Erhöhung der Ga-Temperatur. 
Dies kann vor allem durch die Erhöhung der Schichtdicke von 3,2 bis 14,6 µm bei 
höheren Temperaturen der Ga-Schmelze erklärt werden [99]. 
Außerdem führt der Anstieg der Wachstumsrate bei einem konstanten NH3-Fluss bei 
TGa ≥ 1400°C zu einer Senkung des V/III-Verhältnisses. Eine hohe Wachstumsrate kann 
auch die Oberflächendiffusivität der Ga-Atome reduzieren [43], was dem Effekt einer 
Temperatursenkung ähnlich ist. Diese Faktoren können eine geringere laterale 
Wachstumsrate [32] und bzw. eine Verzögerung der Koaleszenz der Nukleationsinseln 
verursachen. Die Koaleszenz kann zusätzlich durch die Verunreinigungen im Prozess 
verlangsamt werden. Eine nicht komplett koaleszierte GaN-Schicht zeichnet sich durch 
inverse Pyramiden bzw. facettierte Gruben an den Korngrenzen aus. Bei bestimmten 
Wachstumsbedingungen wird eine vollständige Koaleszenz auch bei langen 
Wachstumszeiten nicht erreicht, was die Oberflächenrauigkeit bei 1430 und 1460°C 
erklären kann. Des Weiteren kann die Existenz von inversen Pyramiden bzw. Facetten  
während der Koaleszenz oder des kompletten HT-Wachstums das Propagieren von 
Versetzungen durch die Schicht verhindern [100]. Dadurch kann die  Versetzungsdichte 
bzw. die Halbwertsbreite der Rockingkurve sinken. Die Verzögerung der Koaleszenz 
kann auch zu einer größeren Kornstruktur und dementsprechend zur Senkung der 
Halbwertsbreite führen  [70]. 
Zum Übergang zu 3D-Wachstum bei erhöhten Ga-Temperaturen kann möglicherweise 
auch das Tempern der Schichtoberfläche mit dem heißen Transportgas beitragen. Die 
Temperaturabhängigkeit der Gasphase wurde schon oben in Abschnitt 3.5.1 diskutiert 
(siehe Abb. 3.17b). Außerdem können erhöhte Temperaturen der Gasphase die 
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facettierte Gräben erkennbar, die möglicherweise mit der Kornstruktur der Schicht 
korrelieren. 
Das Diagramm in Abbildung 3.19a zeigt auch die experimentellen und berechneten 
Werte der Wachstumsrate. Die theoretische Wachstumsrate  steigt mit der Senkung des 
Reaktordrucks gemäß 1/PR, was die oben schon diskutierte Druckabhängigkeit der 
Diffusion in der Gasphase repräsentiert. Das bestätigt die Vermutung in Abschnitt 3.5.1 
über den Anstieg der Wachstumsrate durch eine schnellere Diffusion durch die 
Grenzschicht sowie den physikalischen Charakter des Ga-Transports. Die Reaktionen in 
der Gasphase können dabei nicht ausgeschlossen werden. 
In den dargestellten Experimenten wurde die Drucksenkung bei 100 mbar aufgrund der 
Tropfenbildung begrenzt. Ga-Tropfen auf der Substratoberfläche konnten schon bei 
200 mbar während der Temperaturrampe bei TGa > 1100°C visuell, durch die 
Reaktorwand, beobachtet werden. Diese Tendenz zu Tropfenbildung stieg mit der 
weiteren Drucksenkung. Die Entstehung von Ga-Tropfen konnte bei einem gesenkten 
Induktorstrom bzw. einer langsameren Temperaturrampe reduziert werden. Diese 
Beobachtung deutet auf eine nicht ausreichende elektromagnetische Abschirmung der 
Ga-Schmelze bei der Verwendung von Graphit-Teilen in der Verdampfungszelle hin. 
Die Halbwertsbreiten der (002)-Rockingkurve der gewachsenen Schichten sind in 
Abbildung 3.19b gezeigt. Sie verringern sich mit der Drucksenkung bzw. mit der 
Erhöhung der Wachstumsrate. Das kann möglichweise durch eine verzögerte 
Koaleszenz der Nukleationsinseln erklärt werden, was auch visuell durch die 
Reaktorwand beobachtet wurde. 
Weitere Experimente dienten dazu, die Annahme über die Rolle der Abschirmung bei 
der Tropfenbildung zu überprüfen sowie das Potential der HTVPE für die Abscheidung 
von GaN mit hohen Wachstumsraten zu untersuchen. Dafür wurden die Graphit-Teile in 
der Verdampfungszelle durch baugleiche Komponenten aus Molybdän mit einer 
Reinheit von 99,97% ersetzt. Ein Tiegeleisatz aus pBN wurde im Mo-Tiegel vervendet, 
um das Kriechen von Ga auf der Mo-Oberfläche zu verhindern (siehe Kapitel 3.3.2). 
Nach diesem Umbau war die Abscheidung ohne Ga-Tropfen bis zu einem Reaktordruck 
von 20 mbar möglich. Für die Experimente mit PR < 100 mbar wurde der Gesamt-
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Die ersten Experimente zum Überwachsen von MOVPE-Templates mit dem neuen 
pBN/Mo-Aufbau bei PR ≤ 100 mbar zeigten auch, dass bei Verwendung von Ar/N2 als 
Transport- bzw. als Trägergas polykristalline GaN-Artefakte auf der Schichtoberfläche 
entstehen. Das Auftreten der Artefakte wurde jedoch bei der Züchtung mit einem 
Wasserstoffanteil im Transportgasfluss bzw. in der Reaktoratmosphäre nicht 
beobachtet. Ähnlich ohne Artefakte erfolgte die Abscheidung auf Saphir mit Graphit-
Aufbau unter Ar/N2 bei 100 mbar. Die Ursache für die beobachteten Artefakte ist 
möglicherweise die Entstehung der kleinen Ga-Tropfen aufgrund von Oxid auf der Ga-
Schmelzoberfläche beim Wachstum auf MOVPE-Templates, da die Ga-Schmelze vor 
dem Überwachsen von MOVPE-Templates thermisch nicht gereinigt wird (siehe 
Abschnitt 3.1.2). 
Demzufolge wurde eine Serie von Experimenten mit 24% H2 bei einem Reaktordruck 
von 20 mbar und bei verschiedenen Ga-Temperaturen durchgeführt. Bei einem 
Gesamtfluss von 2,1 slm wurden ein Transportgasfluss aus 0,3 slm H2 und 0,3 slm Ar, 
ein Trenngasfluss aus 0,9 slm N2 und  ein äußerer Fluss aus 0,3 slm H2 und 0,4 slm 
NH3 verwendet. GaN-Schichten wurden entweder direkt auf Saphir oder auf MOVPE-
Templates bei Substrattemperaturen von 1080 – 1200°C abgeschieden. In 
Abbildung 3.20 ist die Temperaturabhängigkeit der Wachstumsrate bei 20 mbar 
dargestellt. Die experimentellen Daten lassen sich dabei gut mit dem Ausdruck 
const·PS,Ga(T), mit PS,Ga als Ga-Sättigungsdampfdruck, nähern, wie das in 
Abbildung 3.20 mit einer gestrichelten Linie gezeigt ist. Die homoepitaktische 
Abscheidung auf MOVPE-Templates lieferte ebene GaN-Schichten bei Wachstumsraten 
bis 81 µm/h bei TGa = 1280°C. 
Die Halbwertsbreite der (002)-Rockingkurve einer 13,5 µm-dicken Schicht, die mit 81 
µm/h gewachsen wurde, beträgt 214″. Dieser Wert ist geringfügig höher als beim 
verwendeten MOVPE-Template mit FWHM (002) = 205″. Eine weitere Erhöhung der 
Ga-Temperatur resultierte in einem schnellen Anstieg der Wachstumsrate bis 165 µm/h 
bei TGa = 1320°C. Jedoch wies diese GaN-Schicht eine komplett raue, dreidimensionale 
Oberfläche, die in REM-Aufnahmen in Abbildung 3.20 zu sehen ist. Diese Schicht wurde 
auf dem gleichen MOVPE-Template abgeschieden, weist aber eine höhere FWHM (002) 
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Bildung von inversen Pyramiden ähnlich wie bei hohen TGa in Experimenten unter 
Atmosphärendruck in Abbildung 3.19. 
Die durchgeführten Experimente zeigten eine gute Übereinstimmung zwischen den 
theoretischen und experimentellen Ergebnissen. In Experimenten wurde demonstriert, 
dass die modifizierte HTVPE die Abscheidung von GaN mit Wachstumsraten bis ca. 
80 µm/h prinzipiell ermöglicht. Das deutet auf ein Potential dieser Methode zur 
Herstellung von GaN-Volumenschichten hin. Die weiteren Züchtungsergebnisse und 
insbesondere die Wachstumsprozedur auf Saphir werden im nachfolgenden Kapitel 




Abbildung 3.20 Wachstumsrate bei PR = 20 mbar in Anhängigkeit von der Temperatur der 
Ga-Schmelze mit Molybdän-Aufbau. Die eingefügten REM-Aufnahmen zeigen die 
Querschnitte von Proben bei TGa von 1280 und 1320°C sowie eine Draufsichtaufnahme für 
TGa = 1320°C. Die gestrichelte Linie zeigt die Temperaturabhängigkeit vom Ga-










4 Herstellung von GaN-Schichten mit modifizierter 
HTVPE 
 
Die Heteroepitaxie von GaN ist komplex (siehe Kapitel 2.4) und die Anwendung einer 
nicht konventionellen Methode für die Züchtung von GaN auf fremden Substraten stellt 
dementsprechend eine große Herausforderung dar. In diesem Kapitel werden zunächst 
systematische Experimente zur homoepitaktischen Abscheidung auf dünnen MOVPE-
Templates (Dicke der GaN-Schicht ca. 2,5 µm) vorgestellt und diskutiert (Abschnitt 4.1). 
Sie tragen zu einem besseren Verständnis des GaN-Wachstums bei und liefern 
Erkenntnisse über die Eignung der entwickelten Züchtungsgeometrie für die GaN-
Züchtung. Außerdem lassen sich aus diesen Untersuchungen wichtige 
Schlussfolgerungen für die HTVPE auf Saphir ziehen, die zur Aufklärung und 
Vermeidung von Problemen bei der GaN-Heteroepitaxie beitragen. Die 
Wachstumsergebnisse auf Saphir-Substraten umfassen sowohl die Experimente zur 
direkten Hochtemperaturabscheidung von GaN auf Saphir (Abschnitt 4.2) als auch die 
erstmalige Anwendung der Niedertemperatur-Nukleation (Abschnitt 4.3). 
 
4.1 Wachstum auf MOVPE-Templates 
Für die in diesem Abschnitt präsentierten Experimente wurden 15 x 15 mm2 große GaN-
Substrate verwendet, die aus einem MOVPE-Template mit einem Durchmesser von 
3 Zoll ausgeschnitten wurden. Eine hohe Kristallqualität dieses 2,5 µm-dicken GaN-
Templates wurde durch die geringen Werte der Halbwertsbreite der Rockingkurve 
bestätigt, die für den (002)- und (105)-Reflex entsprechend 205″ und 176″ betrugen. Die 
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Die Simulationsergebnisse aus Kapitel 3.5 ermöglichen, das V/III-Verhältnis in der Nähe 
vom Substrat abzuschätzen. Für die NH3-Flüsse in den Experimenten mit 0,05 – 0,5 slm 
liegt das theoretische V/III-Verhältnis zwischen ca. 100 und 1200. Zum Vergleich sind 
die V/III-Verhältnisse bei MOVPE-Wachstumsbedingungen  typischerweise höher als 
1300 [69].  
Neben der Substrattemperatur und dem NH3-Fluss (bzw. dem V/III-Verhältnis) gehört 
der H2-Anteil im Trägergas zu den wichtigsten Wachstumsparametern bei der 
Gasphasenabscheidung  von GaN (siehe Abschnitt 2.4.2). Das Wachstum von GaN bei 
MOVPE und HVPE erfolgt immer mit einem H2-Anteil im Trägergas. Dementsprechend 
wird der Einfluss von H2 im Trägergas bei der HTVPE auf die Eigenschaften von GaN-
Schichten ausführlicher betrachtet. 
Abbildungen 4.2 (a-d) zeigen die Oberflächenmorphologie der HTVPE-Schichten, die 
mit dem pBN- und Graphit-Aufbau entsprechend mit und ohne H2 im Trägergas 
abgeschieden wurden. Die Temperatur der Ga-Schmelze war bei den beiden 
Verdampfungszellen ähnlich und betrug bei der Abscheidung ohne H2 ca. 1340°C. Die 
Temperatur des Ga-Suszeptors beim pBN-Aufbau war dabei um ca. 100K höher (siehe 
Simulationsergebnisse in Abschnitt 3.3.1). Die Abscheidung erfolgte mit 
Wachstumsraten von 2,9 – 4 µm/h und die gewachsenen GaN-Schichten wiesen eine 
Schichtdicke von 3,5 – 4,4 µm auf. Zum Vergleich ist die Oberflächenmorphologie des 
verwendeten MOVPE-Templates in Abbildung 4.2e dargestellt. Die in der DIC-
Aufnahme sichtbare Stufenstruktur, die vermutlich eine Anhäufung von atomaren Stufen 
(„Step-Bunching“) zeigt, ist auf eine Fehlorientierung des darunterliegenden 
Saphirsubstrates zurückzuführen. Auf der Oberfläche des Templates ist keine 
Kornstruktur erkennbar. 
Das Wachstum mit dem pBN-Aufbau bei einem Transportgasfluss von 0,35 slm H2 und 
0,35 slm Ar durch die Verdampfungszelle (12% H2 vom Gesamtfluss) führt zu einer 
dreidimensionalen Oberfläche der HTVPE-Schicht (siehe Abb. 4.2a). Eine ähnliche 
dreidimensionale Oberflächenmorphologie wurde in mehreren Experimenten bei 
verschiedenen Temperaturen der Ga-Quelle (1250 – 1490°C), NH3-Flüssen (0,1 – 0,4 
slm) und Substrattemperaturen (940 – 1080°C) beobachtet. Die Variation der 
Wachstumsparameter beeinflusste dabei nur die lateralen Dimensionen der 








Bei der Abscheidung mit reinem Ar als Transportgas bei vergleichbaren 
Prozessparametern waren die Schichten dagegen spiegelnd. Ein typisches Beispiel der 
Abbildung 4.2 REM-Aufnahme (a) und DIC-Aufnahmen (b-d) von HTVPE-Schichten, die 
auf MOVPE-Templates mit dem pBN-Aufbau (a,b) und mit dem Graphit-Aufbau (c,d) 
entsprechend mit einem H2-Anteil im Trägergas und ohne H2 abgeschieden wurden. Die 
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Oberflächenmorphologie beim Wachstum ohne H2 mit dem pBN-Aufbau ist in 
Abbildung 4.2b dargestellt. Die Schicht wurde bei 1080°C und mit 0,5 slm NH3 
abgeschieden. Auf der Schichtoberfläche ist eine Stufenstruktur erkennbar, die 
offensichtlich auf die Stufenstruktur des Templates (siehe Abb. 4.2e) zurückzuführen ist. 
Das Auftreten von einzelnen inversen Pyramiden (siehe Abbildung 4.2b) wies beim 
Wachstum ohne H2 eine Abhängigkeit vom NH3-Fluss auf und konnte durch eine 
Senkung des NH3-Flusses vom 0,5 slm auf 0,2 slm verhindert werden. 
Im Gegensatz zum pBN-Aufbau ermöglichte der Graphit-Aufbau die Abscheidung von 
zweidimensionalen, spiegelnden GaN-Schichten mit einem H2-Anteil von 20% im 
Trägergas. Ein Beispiel der resultierenden Oberflächenmorphologie zeigt Abbildung 
4.2c. Die Schichtoberfläche zeichnet sich durch eine Mosaikstruktur mit lateralen 
Abmessungen der Körner bis ca. 50 µm aus. Viele kleine inverse Pyramiden auf der 
Schichtoberfläche erscheinen in der DIC-Aufnahme als dunkle Punkte. Die Abscheidung 
mit dem Graphit-Aufbau ohne H2 führt zu geringeren lateralen Dimensionen der 
Mosaikstruktur, wobei die Kornstruktur stärker ausgeprägt ist. 
Die Halbwertsbreiten der (002)-Rockingkurve der HTVPE-Schichten in den 
Abbildungen 4.2(b-d) liegen nah dem entsprechenden Wert für das verwendete 
MOVPE-Template (205″, Abb. 4.2e). Das HTVPE-Wachstum ohne H2 führte bei beiden 
Varianten der Züchtungsgeometrie zu einer geringfügigen Erhöhung der FWHM auf 
227 – 241″. Dagegen weist die Probe in Abbildung 4.2c, die mit dem Graphit-Aufbau mit 
20% H2 gewachsen wurde, einen geringeren FWHM-Wert von 176″ auf. Die Größe der 
beobachteten Mosaikstruktur von HTVPE-Schichten zeigt dabei keine eindeutige 
Korrelation mit den ermittelten FWHM-Werten. 
Die Oberflächenmorphologie der HTVPE-Schichten in Abbildung 4.2 variiert im 
Wesentlichen nur bei der Änderung der Reaktormaterialien und des H2-Anteils im 
Trägergas. Aus den Untersuchungen der GaN-Züchtung bei konventionellen Methoden 
ist ein starker Einfluss der Verunreinigungen auf den Wachstumsprozess prinzipiell 
bekannt. So kann eine Si-Dotierung bei der MOVPE eine erhebliche Erhöhung der 
tensilen Verspannung in GaN-Schichten [101] sowie eine Verschlechterung der 
Oberflächenmorphologie verursachen, die bei Si-Konzentrationen ab ca. 1018 cm-3 zu 
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kann eine erhebliche Beeinflussung des HTVPE-Wachstumsprozesses durch die 
Verunreinigungen aus heißen Reaktorkomponenten vermutet werden. 
Ein Blick auf die verwendeten Reaktormaterialien zeigt die zu erwartenden 
Prozessverunreinigungen. Entsprechend den Simulationsergebnissen aus den 
Abschnitten 3.3.1 und 3.3.2 kann die Quarzglas-Gasführung (siehe Abb. 3.5a und 3.9a) 
als eine Quelle für Si und O in HTVPE-Schichten für beide Varianten der 
Züchtungsgeometrie auftreten. Beim pBN-Aufbau war die Verdampfungszelle nominell 
Graphit-frei und aufgrund der Reinheit der pBN-Keramik wäre hauptsächlich nur Bor als 
Verunreinigung aus der Verdampfungszelle zu erwarten. Im Fall des Graphit-Aufbaus 
tritt die Verdampfungszelle auch als eine Quelle für Kohlenstoff auf. Bei beiden 
Aufbauten wurde ein nicht beschichteter Graphit-Suszeptor in der Substrathalterung 
verwendet, so dass C auch in den GaN-Schichten mit dem pBN-Aufbau als 
Verunreinigung auftreten könnte. Damit können Si, O, C und B als Hauptkandidaten für 
die Verunreinigungen in HTVPE-Schichten erwartet werden. 
Probe Abbildung [Si], cm-3 [O], cm-3 [C], cm-3 
pBN-Aufbau, N2 4.2b 5,6·1017 1,7·1018 1,2·1019 
Graphit-Aufbau, N2 4.2d 6,6·1017  2,8·1017 4,6·1017 
Graphit-Aufbau, 20% H2 4.2c 4,9·1018 6,6·1018  1,6·1019 
Tabelle 4.1 SIMS-Werte der Konzentrationen von Si, O und C für die HTVPE-Schichten in 
Abbildungen 4.2(b-d). 
  
Die Konzentrationen von Si, O und C in den untersuchten HTVPE-Schichten in 
Abbildungen 4.2(b-d) wurden mittels SIMS bestimmt. Die Ergebnisse sind in der 
Tabelle 4.1 dargestellt. Eine vergleichbare Messung an der dreidimensionalen Schicht in 
Abbildung 4.2a war dabei nicht möglich. Die durchgeführte SIMS-Untersuchung lieferte 
auch keine Informationen zum B-Gehalt in den HTVPE-Proben. Insgesamt offenbaren 
die SIMS-Ergebnisse eine erhebliche Kontamination der untersuchten HTVPE-
Schichten im Vergleich zum aktuellen Entwicklungsstand der MOVPE. Nach letzten 
Fortschritten in der Reaktor- und Prozessoptimierung wurden die Konzentrationen von 
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Aus Tabelle 4.1 ist ersichtlich, dass der Graphit-Aufbau trotz der unbeschichteten 
Graphit-Teile eine geringere Konzentration von O und C in GaN beim Wachstum ohne 
H2 lieferte. Diese Verbesserung kann jedoch der Optimierung der Substrathalterung 
sowie den allgemeinen Versuchsbedingungen zugeschrieben werden. Die Si-
Konzentration blieb dabei für die beiden Züchtungsgeometrien nahezu konstant. Die 
Zugabe von 20% H2 zum Trägergas in Experimenten mit dem Graphit-Aufbau 
verursachte eine ca. 34-fache Erhöhung der Konzentration von C, die offensichtlich auf 
die Reaktion zwischen H2 und den Graphit-Komponenten zurückzuführen ist [98]. Eine 
Erhöhung der Si- und O-Konzentration um einen Faktor von ca. 7 bzw. 24 deutet auf 
eine gestiegene Reaktion zwischen H2 und den heißen Quarzglasteilen hin. Eine hohe 
Konzentration von Si, O und C  beim  Wachstum mit H2 mit pBN-Aufbau verursachte 
aber keine erhebliche Verschlechterung der Oberflächenmorphologie. 
Im Fall des pBN-Aufbaus wäre ein ähnlicher Anstieg der Si-Konzentration zu erwarten. 
Im Gegensatz zum Graphit-Aufbau enthält die pBN-Verdampfungszelle keine C- oder O-
Quelle, so dass eine weitere Erhöhung der Konzentration von diesen Elementen bei der 
Abscheidung mit H2 eher unwahrscheinlich ist. Auch aus der Literatur ist die Ausbildung 
einer ähnlichen 3D-Schichtoberfläche wie in Abbildung 4.2a aufgrund von sehr hohen 
Konzentrationen von Si, O und C nicht bekannt. 
Die REM- und TEM-Untersuchungen der Struktur von gewachsenen Schichten liefern 
weitere Informationen zum Einfluss von Verunreinigungen auf das HTVPE-Wachstum 
von GaN. Abbildung 4.3a zeigt eine TEM-Querschnittsaufnahme der GaN-Schicht, die 
Abbildung 4.3 Eine typische HTVPE-Schicht mit dem pBN-Aufbau auf MOVPE-Template 
bei einer Substrattemperatur von 1080°C und mit 0,2 slm NH3: (a) TEM-
Querschnittsaufnahme offenbart viele Hohlräume/Poren, die in TEM-Aufnahmen als 
dunkle Kontrastbereiche erkennbar sind. (d) REM-Aufnahme der Schichtoberfläche. (e) 
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mit pBN-Aufbau bei einer Substrattemperatur von 1080°C mit 0,2 slm NH3 ohne H2 
gewachsen wurde. In der Aufnahme sind mehrere kleine dunkle Kontrastbereiche 
erkennbar, die als Einschlüsse oder Hohlräume in der Schicht interpretiert werden 
können. Auf der Schichtoberfläche erscheinen sie als sehr kleine inverse Pyramiden, 
wie es in Abbildung 4.3b zu sehen ist. Die hochauflösenden TEM-Aufnahmen von 
einzelnen Defekten bestätigten, dass sie eine reguläre kristallographische Form 
aufweisen (siehe Abb. 4.3c). Deshalb wird angenommen, dass es sich um Hohlräume 
bzw. Poren in der GaN-Schicht handelt. 
Die Defektbildung beginnt dabei offensichtlich mit der Entstehung von inversen 
Pyramiden auf der Schichtoberfläche mit einem Durchmesser von ca. 10 – 20 nm. Das 
Wachstum von schrägen Facetten einer inversen Pyramide ist bei hohen 
Substrattemperaturen energetisch ungünstig [33], deshalb wachsen die Facetten weiter 
vertikal in [0001]-Richtung.  Anschließend werden die Hohlräume zugewachsen. Die 
TEM-Aufnahmen verdeutlichen, dass die Poren keine Korrelation mit Versetzungen in 
GaN-Schichten aufweisen. Dementsprechend kann man die Bildung von Poren bei 
hohen Substrattemperaturen auf lokale Störungen der Oberflächenkinetik z.B. durch die 
Verunreinigungen zurückführen. 
Neuerdings wurde die Bildung von ähnlichen Hohlräumen in GaN bei einem Chlor-freien 
Abscheidungsverfahren mit einer Ga-Verdampfungszelle aus pBN-beschichtetem 
Graphit von Kimura et al. beobachtet [35]. Diese Schichten wiesen Hohlräume mit 
gleicher kristallographischer Struktur, zum Teil mit einer größeren lateralen und 
vertikalen Ausdehnung auf. Dieser Arbeitsgruppe ist es gelungen, lokale Erhöhungen 
der B-Konzentration in der GaN-Schicht mittels 3D-Atomsondentomographie (engl. 
three-dimensional atom probe (3DAP) tomography) zu detektieren, die mit den 
Abmessungen der Hohlräume und ihrer Dichte gut korrelierten. Dabei wurde eine 
durchschnittliche B-Konzentration in der GaN-Schicht von ca. 1∙1019 cm-3 mit SIMS 
bestimmt. 
Nach der Ersetzung der pBN-Beschichtung durch eine TaC-Beschichtung wurden die 
Hohlräume nicht mehr detektiert. Dementsprechend kann die Bildung von facettierten 
Nano-Hohlräumen in GaN-Schichten durch eine hohe B-Konzentration von ca. 1019 cm-3 
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Schichtoberfläche der Schicht in Abbildung 4.2a durch eine weitere Erhöhung der B-
Konzentration durch das Ätzen von pBN-Teilen mit H2 erklärt werden. 
Diese Hohlräume wurden mit REM in allen spiegelnden GaN-Schichten beobachtet, die 
mit dem pBN-Aufbau gewachsen wurden. Die facettierten GaN-Schichten mit pBN-
Aufbau sowie alle GaN-Schichten, die mit dem Graphit-Aufbau gewachsen wurden, 
wiesen dagegen keine Poren auf. Beim Graphit-Aufbau sind die noch verbliebenen pBN-
Teile einer geringeren Temperatur ausgesetzt, so dass die entsprechend niedrigere B-
Konzentration in den Schichten keine Porenbildung auch beim Wachstum mit H2 
verursachte. 
Die präsentierten Beispiele zeigten, dass eine geringe Konzentration von 
Prozessverunreinigungen bei der HTVPE eine der wichtigsten Voraussetzung für die 
Abscheidung von hochqualitativen GaN-Schichten ist. Die Oberflächenmorphologie der 
gewachsenen HTVPE-Schichten wurde sehr stark von Verunreinigungen beeinflusst, so 
dass keine Schlussfolgerungen auf die Eigenschaften von Ga als Präkursor möglich 
sind. Es wurde festgestellt, dass die pBN-Keramik als Material für die Ga-
Verdampfungszelle ungeeignet ist und im HTVPE-Reaktor nur beschränkt bei 
Temperaturen bis ca. 1000°C verwendbar ist. Eine Lösung dieser Problematik durch ein 
verbessertes Reaktordesign und eine angepasste Materialauswahl ist in Kapitel 5 
vorgeschlagen. 
Mehr Informationen zu Eigenschaften von gewachsenen HTVPE-Schichten auf MOVPE-
Templates, wie z.B die Verspannungsrelationen und die optischen Eigenschaften, ist in 
[104] und [105] zu finden. 
 
4.2 Direkte HT-Abscheidung auf Saphir 
Die entscheidende Verbesserung der Kristallqualität von GaN auf Saphir bei der 
MOVPE wurde durch die Verwendung von Pufferschichten erreicht (siehe Abschnitt 
2.3.3). Anderseits zeigten einige Studien eine gute strukturelle Qualität von GaN-
Schichten bei direkter Hochtemperaturabscheidung (HT) auf Saphir, wie z.B bei HVPE 
in [106]. Direkte Abscheidung auf Saphir wurde auch von Fischer bei der 
konventionellen HTVPE verwendet (siehe Abschnitt 2.5.1). Der beste Wert der 
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Nukleationsschicht bei 1080°C in Abbildung 4.5a besteht aus zusammengewachsenen 
facettierten Inseln und weist eine hohe Halbwertsbreite der (002)-Rockingkurve von 
2488″ auf. Eine ähnliche Schichtstruktur wurde von Fischer bei konventioneller HTVPE, 
bei Substrattemperaturen unter 1100°C beobachtet [19]. Die Erhöhung der 
Substrattemperatur bis zu 1180°C führt zu einer spiegelnden  Schichtoberfläche und zu 
einer signifikanten Senkung der Mosaizität. Die FWHM (002) beträgt dabei 637″ für die 
200 nm dicke Nukleationsschicht in Abbildung 4.5b. Eine weitere Temperaturerhöhung 
bis 1200°C führt wieder zu steigender Mosaizität, offensichtlich aufgrund erhöhter 
thermischer Zersetzung des GaN (siehe Abb. 4.5c). 
Bei der HT-Abscheidung mit Ar/N2 als Trägergas ist die Dichte der Nukleationsinseln 
offensichtlich sehr hoch, so dass schon eine ca. 200 nm dicke GaN-Schicht koalesziert 
ist. Dagegen führt das Wachstum mit einem H2-Anteil im Trägergas zu einer stark 
Abbildung 4.5 Oberflächenmorphologie während der Anfangsstadien der HT-
Abscheidung auf Saphir bei HTVPE: (a-c) bei verschiedenen Substrattemperaturen ohne 
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reduzierten Inseldichte, wie z.B. bei der Schicht in Abbildung 4.5d bei 1060°C  und 
20% H2. Die Halbwertsbreite der (002)-Rockingkurve von ca. 900″ ist dabei wesentlich 
geringer als für die Nukleationsschicht ohne H2 bei 1080°C. 
Die Inselform bei den durchgeführten Experimenten ist in Abbildung 4.6 gezeigt. Anhand 
der hochauflösenden REM-Aufnahmen der Oberfläche sowie der Querschnitte der 
Proben wurden die Inseln auch schematisch dargestellt. Eine Inselform, wie in 
Abbildung 4.6a bei 1080°C in einer N2-Atmosphäre, wurde auch beim HVPE-Wachstum 
auf Saphir beobachtet [107]. Diese Inselform zeichnet sich durch die schrägen 
facettierten Oberflächen aus und deutet auf kinetisch-limitiertes Wachstum hin. 
Mit steigender Substrattemperatur ändert sich die Inselform gravierend, wie das 
beispielsweise in Abbildung 4.6b für TS = 1160°C gezeigt ist, und ähnelt einer 
Gleichgewichtsform. Diese Gleichgewichtsform ist durch eine hexagonale Form mit den 
Abbildung 4.6 REM-Aufnahmen und die entsprechenden Skizzen von GaN-Inseln bei der 
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In der REM-Querschnittsaufnahme dieser ca. 9,4 µm-dicken Schicht in Abbildung 4.7a 
sind mehrere dunkle Kontrastbereiche an der Grenzfläche mit Saphir erkennbar, von 
denen einige mit roten Pfeilen markiert sind. Entsprechend [80] können diese 
Kontrastbereiche den IDs (siehe Abschnitt 2.1) zugeordnet werden. Ähnlich zu anderen 
GaN-Schichten, die mit dem pBN-Aufbau gewachsen wurden (siehe Kapitel 4.1), weist 
diese Schicht Poren auf, die in der REM-Aufnahme als dunkle Punkte erscheinen. Die 
Bereiche mit IDs sind dabei porenfrei. 
Die Oberflächenmorphologie dieser Schicht zeichnet sich durch eine stark ausgeprägte 
Kornstruktur (siehe Abb. 4.7b) aus. Viele Risse, die die lichtmikroskopische 
Durchlichtaufnahme in Abbildung 4.7c offenbart, liegen tief in der Schicht und 
erscheinen auf der Oberfläche nicht. Die zugewachsenen Risse in der Nähe der 
Grenzfläche mit Saphir, wie z.B. in der REM-Querschnittsaufnahme (Abb. 4.7a), können 
auf eine hohe tensile Verspannung bei der HT-Nukleation hindeuten. 
Die Verringerung der Mosaizität bei der HT-Nukleation erfordert sehr hohe 
Substrattemperaturen, die nach oben hin schnell durch die steigende Zersetzung von 
GaN begrenzt werden. Somit ist der Temperaturbereich für die HT-Nukleation von ca. 
1180 – 1200°C sehr schmal und stellt sehr hohe Anforderungen an die 
Prozesskontrolle. In durchgeführten Wachstumsexperimenten führte die HT-Nukleation 
meistens zu rauen Schichtoberfächen, starker Rissbildung und FWHM (002) > 1000″. 
Ausgehend von diesen Ergebnissen erscheint die Anwendung der HT-Nukleation wenig 
aussichtsreich. 
 
4.3 Niedertemperatur-Nukleation bei HTVPE. 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die aus der MOVPE bekannte NT-Nukleation erstmals 
in den HTVPE-Wachstumsprozess implementiert. Die entwickelte Züchtungsgeometrie 
ermöglichte die Realisierung einer mehrstufigen Wachstumsprozedur auf Saphir mit der 
Verwendung einer GaN-Nukleationsschicht. In diesem Kapitel werden die ersten 
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Substratvorbehandlung bei 1400°C mit 10% H2 und mit einer konventionellen 
Substratvorbehandlung bei 1160°C ist in Tabelle 4.2 gezeigt. Die Halbwertsbreiten der 
Rockindkurve sind für die GaN-Schichten mit beiden  Substratvorbehandlungen ähnlich, 
d.h. die HT-Substratvorbehandlung führt zu keiner Verschlechterung der Schichtqualität. 
Somit wurde nachgewiesen, dass eine HT-Substratvorbehandlung, die gleichzeitig die 
Reinigung der Ga-Schmelze ermöglicht, für die GaN-Heteroepitaxie prinzipiell geeignet 
ist. 
Substratvorbehandlung Nukleationsschicht FWHM (002), ″ FWHM (105), ″ 
1400°C, 10% H2, 15 min 3 min (80 nm) 1001 759 
1400°C, 10% H2, 15 min 1,5 min (40 mn) 960 639 
1160°C, Ar/N2, 15 min 3 min (80 nm) 979 784 
1160°C, Ar/N2, 15 min 1,5 min (40 nm) 1016 899 
Tabelle 4.2 Die Halbwertsbreite der (002)- und (105)-Rockingkurve von GaN-Schichten mit 
der Substratvorbehandlung bei 1400°C und bei 1160°C. Alle anderen Prozessparameter 
waren konstant. 
 
Eine weitere Serie von Züchtungsexperimenten befasst sich mit dem Effekt von H2 im 
Trägergas auf die resultierende Schichtqualität von GaN auf Saphir bei der HTVPE. Der 
Einfluss von Wasserstoff wurde für verschiedene GaN-Pufferschichten untersucht, die 
innerhalb von 30 s, 1 min 30 s und 3 min mit einer Wachstumsrate von ca. 1,6 µm/h bei 
500°C abgeschieden wurden. Die daraus resultierenden Schichtdicken betragen 
entsprechend ca. 15, 40 und 80 nm.  Die abgeschiedenen Pufferschichten wurden 
innerhalb von 5 min bei 1100°C, mit 0,4 slm H2 und 0,4 slm NH3 im Trägergas 
rekristallisiert. Die rekristallisierten Nukleationsschichten wurden anschließend bei 
985 mbar unter Ar/N2-Atmosphäre oder mit 20% Wasserstoff im Trägergas bei einer 
Substrattemperatur von 1100°C innerhalb von 60 min überwachsen. Die Temperatur der 
Verdampfungszelle von 1340°C wurde in allen Experimenten konstant gehalten. Für das 
Überwachsen mit Wasserstoff wurde der Ammoniakfluss von 0,2 slm auf 0,4 slm erhöht, 
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was möglicherweise die Verkippung und Verdrehung der Nukleationsinseln beeinflussen 
kann. 
Das Überwachsen der Nukleationsschichten mit 1 min 30 s und 3 min Wachstumszeit in 
Abbildungen 4.10 (b,c) unter Ar/N2 führt zu optisch spiegelnden transparenten 
Schichten, wie das beispielsweise in Abbildung 4.11 gezeigt ist. Mittels DIC ist eine 
Mosaizität bzw. Kornstruktur der Schicht in Abbildungen 4.10(e,f) erkennbar, die jedoch 
im Vergleich zum direkten HT-Wachstum auf Saphir (siehe Abb. 4.7b) wesentlich 
geringer ausgeprägt ist. Die beiden Schichten weisen ein dichtes Rissnetz und eine 
ähnliche Halbwertsbreite der (002)-Rockingkurve auf, die bei ca. 960″ liegt. 
Nach dem Überwachsen der dünneren Nukleationsschicht in Abbildung 4.10a ist die 
Schichtoberfläche dagegen rau (siehe Abb. 4.10d). Die Ursache dafür ist die Bildung 
von IDs, die in der REM-Aufnahme in Abbildung 4.12a als Vertiefungen erkennbar sind.  
Eine REM-Querschnittsaufnahme in Abbildung 4.12b liefert eine Korrelation dieser 
Vertiefungen mit den helleren streifenartigen Kontrastbereichen, die den IDs zugeordnet 
werden können [80]. Eine geringere Wachstumsrate in den Vertiefungen deutet auf N-
polares GaN in diesen Bereichen hin [30]. 
Die schmale, ausgedehnte Form von IDs lässt vermuten, dass sie während der 
Koaleszenz durch eine Keimbildung zwischen den Nukleationsinseln entstehen. Eine 
geringe Inselgröße nach der Rekristallisation sowie eine lange Dauer der Koaleszenz 
können diese neue Keimbildung bei bestimmten Wachstumsbedingungen, wie z.B. eine 
Ar/N2-Atmosphäre oder eine nicht so starke Zersetzung wie unter H2, begünstigen. Trotz 
der rauen Oberfläche weist die Schicht in Abbildung 4.10d mit der FWHM (002) von 
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575″ eine wesentlich geringere Mosaizität auf, die beim Überwachsen in der Ar/N2-
Atmosphäre möglicherweise auf eine gute Benetzung der Substratoberfläche durch die 
kleinen Inseln zurückzuführen ist. 
Durch die Zugabe von 20% Wasserstoff zum Trägergas konnte die Mosaizität der 
HTVPE-Schichten und die Rissbildung reduziert werden. Bei allen verwendeten 
Nukleationsschichten erscheint die Schichtoberfläche nach dem HT-Wachstum 
spiegelnd und rissfrei. Die FWHM (002) liegt dabei im Bereich zwischen 490″ und 566″. 
Die steigende Dicke der Pufferschicht führt somit zu einer geringen Erhöhung der 
FWHM (002), ähnlich wie beim MOVPE-Wachstum von GaN [10]. Die allgemeine 
Senkung der FWHM und die Reduktion der Rissbildung im Vergleich zum Überwachsen 
ohne Wasserstoff können auf eine Verzögerung der Koaleszenz der Nukleationsinseln 
beim HT-Wachstum zurückgeführt werden [70]. Eine langsamere Koaleszenz wurde in 
Experimenten mit Wasserstoff auch visuell durch die Reaktorwand beobachtet. 
Nach dem Überwachsen von größten Nukleationsinseln (siehe Abb. 4.10c) weist die 
resultierende Schicht in Abbildung 4.10i kleine Hohlräume auf der Oberfläche auf, die 
auf eine nicht vollständige Koaleszenz hindeuten. Die Koaleszenz von sehr großen 
rekristallisierten Nukleationsinseln wird in einer wasserstoffhaltigen Atmosphäre 
erschwert,  ähnlich wie bei der direkten HT-Abscheidung auf Saphir. In REM-Aufnahme 
in Abbildung 4.10i sind auch einige IDs erkennbar, die wahrscheinlich ähnlich wie in 
Experimenten mit Ar/N2-Trägergas zwischen den Nukleationsinseln entstehen. Eine 
Verzögerung der Koaleszenz kann zur Bildung von IDs beitragen. 
Abbildung 4.12 REM-Aufnahmen der Oberfläche (a) und des Querschnitts (b) der GaN-
Schicht in Abbildung 4.10 d, die nach dem Überwachsen einer NT-Nukleationsschicht mit 
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Diese Experimente zeigen, dass ein Wasserstoffanteil im Trägergas zu einer 
erheblichen Reduktion der Mosaizität der GaN-Schicht führt. Dieser Effekt ist nahezu 
unabhängig von der Dicke der GaN-Pufferschicht. Die Bildung von IDs im diskutierten 
Beispiel erfolgt wahrscheinlich durch die Keimbildung während der Koaleszenz und ist 
von mehreren Faktoren, wie z.B. der Inselgröße, der Dauer der Koaleszenz sowie der 
Trägergaszusammensetzung abhängig. Im Ergebnis der durchgeführten Experimente 
zur NT-Nukleation konnten spiegelnde, geschlossene GaN-Schichten auf Saphir mit 
guter kristalliner Qualität reproduzierbar hergestellt werden. Somit wurde das Potential 









5 Zusammenfassung und Ausblick 
 
Die vorliegende Arbeit beschäftigte sich mit der Entwicklung der Hochtemperatur-
Gasphasenepitaxie (HTVPE) und mit der Aufklärung des Potentials dieser alternativen 
Methode für die Herstellung von GaN-Schichten. Die erzielten Ergebnisse können 
folgendermaßen zusammengefasst werden: 
i) Basierend auf dem Konzept eines Kaltwandreaktors mit zwei separaten Heizzonen 
wurde eine modifizierte Variante der HTVPE entwickelt. Für die Realisierung dieses 
Konzeptes wurde eine HTVPE-Anlage für die Abscheidung von GaN aufgebaut.  
ii) Es wurde ein numerisches Modell vom HTVPE-Reaktor entwickelt, das die 
Berechnung des Temperaturfeldes, der Gasströmung, des Massentransports in der 
Gasphase sowie die Berechnung der Wachstumsrate ermöglicht. Die Experimente 
zeigten eine gute Übereinstimmung mit den berechneten Wachstumsraten bei 
verschiedenen Temperaturen der Ga-Schmelze und bei verschiedenem Reaktordruck. 
Somit kann dieses Modell als ein effizientes Werkzeug für die Reaktorentwicklung 
verwendet werden. 
iii) Ausgehend von den Simulationsergebnissen wurde ein neuartiges Design der Ga-
Verdampfungszelle entwickelt, das eine gute Stabilität und eine flexible Kontrolle des 
Wachstumsprozesses ermöglicht. Basierend auf theoretischen und experimentellen 
Ergebnissen wurden die wesentlichen technologischen Kriterien identifiziert, die beim 
Design einer Verdampfungszelle für die HTVPE berücksichtigt werden müssen.  
iv) In Züchtungsexperimenten auf MOVPE-Templates wurden Wachstumsraten bis 
80 µm/h demonstriert, so dass die modifizierte HTVPE prinzipiell auch für die 
Herstellung von dicken GaN-Schichten bzw. freistehenden GaN-Substraten geeignet ist. 
v) Die aus der MOVPE bekannte Niedertemperatur-Nukleation wurde in den HTVPE-
Wachstumsprozess erfolgreich implementiert und eine reproduzierbare Abscheidung 
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Verwendung von metallischen Komponenten erfordert jedoch einen nicht metallischen 
Tiegeleinsatz für die Ga-Schmelze, um das Kriechen von Ga zu vermeiden. Bei der 
reduzierten Konzentration von Verunreinigungen kann auch das Potential von 
metallischem Gallium als Präkursor für die GaN-Abscheidung aufgeklärt und eine 







Anlage 1 Materialparameter im Modell des Ga-
Transports 
Parameter Wert/Abhängigkeit von T, K Quelle 
pBN, CVT GmbH & Co. KG 
σ, S/m ~ 0  
λ, W/(m·K) 
senkrecht zur OF 
1,791356+2,741339·10-4·T-6,79722710-8·T2 COMSOL 
λ, W/(m·K) 
parallel zur OF 
~ 60 Momentive 
ε 0,44 Anpassung 





















ε 0,4  
Gallium 
σ, S/m 108/(0,0195·T+19,9) [110] 
λ, W/(m·K) 1,791356+2,741339·10-4·T-6.797227·10-8·T2 COMSOL 
ε 0,5 Anpassung 
Tabelle A1.1 Elektrische Leitfähigkeit, Wärmeleitfähigkeit und Gesamtemissionsgrad von 
pBN, Molybdän, Graphit CZ3 und Gallium. 
 
Tabelle A1.1 zeigt elektrische Leitfähigkeit, Wärmeleitfähigkeit und 
Gesamtemissionsgrad von Materialien der Verdampfungszelle sowie von Gallium. Die 
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die Temperaturabhängigkeit der Wärmeleitfähigkeit von pBN parallel zu Oberfläche 
wurde ein konstanter Wert vom amerikanischen pBN-Hersteller Momentive verwendet. 
Das Problem der Gesamtemissionsgrade wurde schon im Kapitel 3.2.2 diskutiert. 
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Symbole und Abkürzungen 
 
Abkürzungen 
MOVPE metallorganische Gasphasenepitaxie (Metal Organic Vapor Phase Epitaxy) 
HPSG Hochdruck-Lösungszüchtung (High Pressure Solution Growth) 
ATG Ammonothermalzüchtung (Ammonothermal Growth) 
HVPE Hydridgasphasenepitaxie (Hydride Vapor Phase Epitaxy) 
SSM Sublimations-Sandwich-Methode 
HTVPE Hochtemperatur-Gasphasenepitaxie (High Temperature Vapor Phase 
Epitaxy) 
PVT Gasphasentransport (Physical Vapor Transport) 
INEMET Institut für Nichteisen-Metallurgie und Reinststoffe 
MBE Molekularstrahlepitaxie ( Molecular Beam Epitaxy) 
HEMT Transistor mit hoher Elektronenbeweglichkeit (High-Electron-Mobility 
Transistor) 
ELO laterales epitaktisches Überwachsen (Epitaxial Lateral Overgrowth) 
ID inverse Domäne 
HRXRD hochauflösende Röntgenbeugung (High Resolution X-Ray Diffraction) 
FWHM Halbwertsbreite (Full Width at Half Maximum) 




MFC Gasflussregler (Mass Flow Controller) 
slm Standard-Liter pro Minute 
 
Symbole 
?⃗?  magnetische Feldstärke 
?⃗?  elektrische Flussdichte 
 𝐽  elektrische Stromdichte 
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𝜀0 Permittivität des Vakuums 
𝜀𝑟 Permittivität 
𝜇0  Permeabilität des Vakuums 
 𝜇𝑟 Permeabilität 
𝜑  elektrisches Potential 
𝐴   Vektorpotential 
𝜔  Kreisfrequenz 
𝜌  Dichte 
𝐶𝑝 Wärmekapazität bei konstantem Druck 
𝑇  Temperatur 
𝜆 Wärmeleitfähigkeit 
𝑄𝑒 induktive Wärmequelle 
𝜀  Emissionsgrad 
𝐺  Flussdichte der auf die Oberfläche einfallenden Wärmestrahlung 
𝜎𝐵  Stefan-Boltzmann-Konstante 
𝑝  Druck 
𝜇 dynamische Viskosität 
𝐹   externe Volumenkraftdichte 
𝐈  Einheitstensor 
𝜈 kinematische Viskosität 
𝑅𝑒 Reynoldszahl 
𝐿  charakteristische Länge 
𝑈  charakteristische Strömungsgeschwindigkeit 
𝜔𝑖  Massenanteile 
𝑗𝑖 ⃗  Massenflussdichte 
𝑀𝑛  mittlere molare Masse 
𝑥𝑖 molarer Anteil 
𝐷𝑖
𝑚  Diffusionskoeffizient 
𝜎𝑖  Stoßdurchmesser 
𝑄𝑖𝑘
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